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1. Einleitung und Aufgabenstellung 
Im Zentrum dieser Arbeit steht der mechanische Größeneffekt (Size Effect). Verschiedene 
Veröffentlichungen beschreiben einen solchen Effekt bei Zug- und Torsionsversuchen an 
Drähten sowie bei Kleinlasthärteeindrücken hauptsächlich an poly-kristallinen 
metallischen Werkstoffen. 
 
In der theoretischen Betrachtung behandeln diese Veröffentlichungen den Werkstoff dabei 
meist als Kontinuum, also als homogen und isotrop in seinen Eigenschaften.  
 
Auch im praktischen Versuch wurde in anderen Veröffentlichungen die kristallographische 
Orientierung des metallenen Probenwerkstoffs, dessen anisotropen elastischen und 
plastischen Eigenschaften sowie der Einfluss der konkreten Probenorientierung (und bei 
Polykristallen  der Einfluss der Kornorientierung) vernachlässigt. 
 
Schließlich wurden viele der Versuche mit klassischen Indentergeometrien wie jener nach 
Vickers (Pyramide mit quadratischer Grundfläche) oder Berkovich (Pyramide mit drei-
eckiger Grundfläche) durchgeführt und die Überlagerung der Indentersymmetrie mit der 
Kristallsymmetrie des Probenwerkstoffs nicht betrachtet. 
 
Für diese Arbeit wurde als Untersuchungsmethode die Nanoindentierung gewählt. 
Härteeindrücke haben zwar eine erheblich kompliziertere Verformungsmechanik als z.B. 
ein Zugversuch an einem Draht, sind aber in der Lage, sehr geringe Verformungen an 
vielen Proben unterschiedlicher Kristallsysteme und -orientierungen durchzuführen, um 
diese schließlich vergleichen zu können. 
 
Durch die Kombination eines Nanohärtemesssystems mit einem Rasterkraftmikroskop 
konnte die Topologie und somit die  bleibende Verformung des Nanohärteeindrucks sowie 
das Einfallen (Sink-in) oder Aufhäufen (Pile-up) des Materials in der Umgebung nach dem 
Versuch zudem anschaulich dargestellt werden. 
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Aufgabe der Dissertation sollte dabei sein, festzustellen, ob eine Abhängigkeit der 
gemessenen Härte von der Eindringtiefe – also ein Größeneffekt (Indentation Size Effect) – 
besteht, und inwieweit diese vom Kristallsystem und der Orientierung der Probe abhängt.  
 
Überlagerungen der Symmetrien des Probenkristalls mit der Symmetrie der Indenterspitze 
(übliche Geometrien zur Nanoindentierung sind dreieckige Berkovich-Pyramiden) sollten 
genauso vermieden werden, wie eine Veränderung der Geometrie während des 
Versuchsaufbaus (kugel-, kalottenförmige Indenter). Daher wurde das 
Nanohärtemesssystem mit einem rotationssymmetrischen und für unterschiedliche 
Eindringtiefen geometrisch selbstähnlichen konischen Indenter ausgestattet. 
 
Damit wurde den anisotropen Eigenschaften genauso Rechnung getragen wie dem 
Verformungsverhalten der einkristallinen (und bei kleinen Indents in einzelne Körner eines 
Polykristalls dem Einkristall entsprechenden) Proben. 
 
Verschiedene Veröffentlichungen beschreiben außerdem den Effekt des ‚Sink-in’ und 
‚Pile-up’ an indentierten Oberflächen: 
Material wird vom Indenter nicht nur orthogonal zur Eindringrichtung verschoben, sondern 
bewegt sich je nach Probenmaterial und Veröffentlichung manchmal nach oben und 
erzeugt eine Art Wall um den verbleibenden Eindruck, oder es scheint nach unten zu 
fließen und den Einlauf des Indents über die Abmessungen des Indenters hinaus 
trichterförmig zu erweitern. 
 
Eine zweite Aufgabe dieser Dissertation bestand daher darin, diese Effekte sowie Ab-
hängigkeiten von Kristallsystem und Kristallorientierung (z.B. durch die unterschiedliche 
Art, Anzahl und Orientierung der aktivierten Gleitsysteme) mittels eines 
Rasterkraftmikroskops zu dokumentieren und die Ergebnisse zu interpretieren. 
 
Zur Durchführung beider Aufgaben sollten Versuche an kubisch-primitiven (NiAl), 
kubisch-flächenzentrierten (Kupfer), kubisch-raumzentrierten (Fe-3%Si) sowie 
hexagonalen (Magnesium) Werkstoffen durchgeführt werden. 
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Bei den kubischen Werkstoffen sollten Proben mit Oberflächen in (001)-, (011)-, (111)-, 
und (112)-Ebenen untersucht werden. Für das hexagonale Magnesium wurden Körner mit 
Oberflächen parallel sowie normal zur (0001)-Richtung untersucht und verglichen. 
 
Da bisherige Veröffentlichungen nur Simulationen auf Basis der Kontinuumsmechanik 
beschreiben, sollte schließlich im Rahmen dieser Dissertation versucht werden, den 
Versuchsablauf beim Nanohärteversuch mittels einer dreidimensionalen elastisch-
plastischen Kristallplastizitäts-Finite-Elemente-Simulation abzubilden und die Ergebnisse 
mit den Messergebnissen zu vergleichen. 
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2.  Theoretische Grundlagen 
Bei den in dieser Arbeit durchgeführten Nanohärteversuchen wird das Probenmaterial vom 
Indentor zunächst elastisch und schließlich elastoplastisch verformt. Es kann dabei 
angenommen werden, dass die Verformung der Probe unter dem Indenter vom 
Kristallsystem des Probenmaterials sowie der kristallographischen Orientierung der Probe 
zur Indentationsrichtung abhängig ist – bei der elastischen Verformung durch die 
anoistropen elastischen Eigenschaften des metallischen Festkörpers, bei der plastischen 
Verformung durch die unterschiedliche Aktivierung von Versetzungsgleitsystemen 
abhängig von Kristallsystem und Probenorientierung. 
 
2.1 Mechanische Eigenschaften 
Das mechanische Verhalten eines Festkörpers lässt sich in elastisches und plastisches 
Verhalten einteilen. 
Das elastische Verhalten lässt sich als reversible Auslenkung der Atomrümpfe gegen ihre 
Gleichgewichtslage verstehen. Für kleine Auslenkungen kann diese als linear genähert 
werden; das heißt ein Festkörper antwortet auf eine anliegende Spannung also annähernd 
mit einer dazu linearen Dehnung. 
Erreicht die angelegte Spannung die Fließgrenze, kommt es entweder zum Bruch des 
Werkstoffs (sprödes Verhalten) oder es addiert sich zur elastischen Verformung eine 
plastische, irreversible Verformung (duktiles Verhalten). 
 
2.1.1 Elastische Verformung 
Beim Aufbringen einer Kraft auf einen Festkörper wird dieser elastisch verformt: Wirkt 
eine Kraft senkrecht zur Oberfläche des Festkörpers, bewirkt sie je nach Richtung eine 
Zug- oder Druckspannung σ, die eine Dehnung ε des Körpers bewirkt. Eine parallel zur 
Körperoberfläche wirkende Kraft bewirkt eine Schubspannung τ , die zu einer Scherung γ 
des Materials führt (Gottstein 1998). 
Für isotrope Festkörper gilt: 
 
εσ ⋅= E  2.1 
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γτ ⋅= G  2.2 
 
Die beiden Gleichungen (2.1) und (2.2) formulieren das Hooke’sche Gesetz in skalarer 
Schreibweise, die Proportionalitätsfaktoren E und G werden als Elastizitätsmodul und 
Schubmodul bezeichnet. 
 
Die Tensoren der auf einen Festkörper im dreidimensionalen Raum einwirkenden 
Spannungen (Spannungstensor σ) und der elastischen Formänderung (Dehnungstensor ε)  
bestehen aus je neun Komponenten (Gleichungen 2.3 und 2.4):  
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Spannungs- und Dehnungstensor lassen sich wieder durch das Hooke’sche Gesetz (2.5) 
verknüpfen: 
 2.5 
 
Erst der Tensor C der elastischen Konstanten des Festkörpers (ein Tensor vierter Stufe mit 
81 Elementen) ist dabei geeignet, das elastische Verhalten eines anisotropen Festkörpers 
hinreichend zu beschreiben.  
Dieser Tensor lässt sich im Fall kristalliner Symmetrie auf eine symmetrische Matrix mit 
36 Elementen vereinfachen. Im Falle einfachster trikliner Symmetrie reichen 21 
verschiedene Elemente, um das elastische Verhalten des Kristalls zu beschreiben, im Falle 
hexagonaler Kristalle fünf, im kubischen Falle nur drei (C11, C12, C44). 
 
εσ ⋅= C
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Nur bei isotropen Werkstoffeigenschaften (z.B. regellos texturierte Vielkristalle) reichen 
zwei Konstanten, um die elastischen Eigenschaften zu beschreiben, z.B. der 
Elastizitätsmodul E (s. o.) und die Querkontraktion ν. Letztere beschreibt die Reduktion 
des Querschnitts, die bei den meisten Festkörpern bei gleichzeitiger elastischer 
Verlängerung zu beobachten ist. 
 
2.1.2 Elastoplastische Verformung 
Im Gegensatz zur elastischen Verformung ist die plastische Verformung irreversibel. 
Erreicht die auf einen Festkörper wirkende Spannung einen kritischen Wert, setzt die 
elastoplastische Verformung ein, die elastische Verformung wird also durch eine 
zusätzliche irreversible plastische Verformung überlagert. Diese Spannung wird als 
Fließgrenze oder Streckgrenze Rp (speziell im Fall des Zugversuchs) bezeichnet und 
markiert den Übergang vom elastischen zum elastisch-plastischen Verhalten des Fest-
körpers. 
 
2.1.2.1 Kristallographische Gleitung 
Zur Verformung eines perfekten Einkristalls müssen ganze Netzebenen aufeinander 
abgleiten. Die zum Abgleiten der Kristallhälften notwendige Spannung lässt sich als 
gitterparametrische Sinusfunktion annähern. Setzt man Hooke’sches Verhalten voraus, 
ergibt sich die zur Verschiebung x nötige Spannung einer Netzebene mit dem Schubmodul 
G, dem Netzebenenabstand d und dem Betrag b des Burgers-Vektors b
v
 als: 
 
d
xG
b
xx ⋅=⎟⎠
⎞⎜⎝
⎛ ⋅⋅⋅= πττ 2sin)( max  2.6 
 
Daraus ergibt sich für die theoretische Schubfestigkeit τmax mit: 
 
d
bG ⋅= πτ 2max  2.7 
 
In der Praxis findet man so hohe Fließgrenzen aber nur in Proben aus versetzungsfreien 
Einkristallen.  
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Im Scherversuch gemessene kritische Schubspannungen von Metallen sind um 
Größenordnungen kleiner als die theoretische Schubfestigkeit. Mit Ausnahme der o. g. 
Werkstoffe verformen sich Kristalle mit Hilfe von Versetzungen oder Zwillingen. 
 
Die Verformung mit Hilfe von Versetzung bewegen sich die Atome nicht durch ein 
gleichzeitiges Abgleiten einer ganzen Gitterebene, sondern es bewegen sich die Atome 
zeitlich nacheinander (Abb. 2.1). 
 
 
Abb. 2.1: Versetzungsbewegung durch einen Kristall 
 
 
Die Versetzung wandert in diesem Beispiel also durch den Kristall und hinterlässt eine 
Scherung des Kristalls um die Länge eines Burgers-Vektors b
v
. 
 
Um sich auf ihrer Gleitebene zu bewegen, muss die Versetzung einen Zustand höherer 
Energie (Abb. 2.2, Mitte) überwinden. Die dazu notwendige Kraft wird Peierls-Spannung 
τp genannt. Für diese gilt nach Gleichung 2.8: 
 
⎟⎟⎠
⎞
⎜⎜⎝
⎛ ⋅−−⋅−=
b
d
p e
G ν
π
ντ
1(
2
1
2
 2.8 
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Die Peierls-Spannung ist exponential vom Verhältnis d/b abhängig. Gleitsysteme mit 
geringster Peierls-Spannung werden immer zuerst aktiviert.  
 
Im kubisch-flächenzentrierten Kristall zum Beispiel ist der Gleitebenenabstand für {111}-
Ebenen am größten, der Burgers-Vektor der dichtest gepackten <110>-Richtungen am 
niedrigsten. Da die Peierls-Spannung anderer Gleitsysteme erheblich größer ist die der 
{111}<110>-Gleitsysteme, findet in kubisch-flächenzentrierten Kristallen Versetzungs-
gleitung nur auf diesen zwölf Gleitsystemen statt.  
 
Abb. 2.2: Versetzung beim Überwinden der Peierls-Spannung 
 
 
2.1.2.2 Schmidsches Schubspannungsgesetz 
Wie in Kapitel 2.1.2.1 erklärt, beginnt die kristallographische Gleitung in den 
Gleitsystemen mit niedrigster Peierls-Spannung. Welches dieser Gleitsysteme (z.B. zwölf 
{111}<110>-Gleitsysteme im kubisch-flächenzentrierten Kristallsystem, 12 bis 48 
Gleitsysteme im kubisch-raumzentrierten Fall, im hexagonalen Fall abhängig vom c/a-
Verhältnis des Kristalls drei bis zwölf Gleitsysteme) als erstes aktiviert wird, ergibt sich 
aus der auf das konkrete Gleitsystem wirkenden Spannung, denn erst die im Gleitsystem – 
also in der Gleitebene und in die Gleitrichtung – wirkende Spannung verursacht die 
Versetzungsbewegung. 
Das Schmidsche Schubspannungsgesetz (Gleichung 2.9) beschreibt den Zusammenhang 
zwischen der an die Probe anliegenden Zugspannung σ und der daraus im Gleitsystem 
resultierenden Schubspannung τ: 
 
σλκστ ⋅=⋅⋅= mcoscos  2.9 
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κ ist dabei der Winkel zwischen Zugrichtung und Gleitebenennormalen, λ der Winkel 
zwischen Zugrichtung und Gleitrichtung (Abb. 2.3). m bezeichnet man als den Schmid-
Faktor des Gleitsystems.  
 
Abb. 2.3: Schmidsches Schubspannungsgesetz: Bestimmung des Schmidfaktors m 
 
 
Da die kritische Schubspannung aller Gleitsysteme gleich ist, wird in einem Einkristall bei 
einachsigem Spannungszustand immer das Gleitsystem mit dem größten Schmidfaktor als 
erstes aktiviert. 
 
Bei allen in dieser Arbeit untersuchten Proben handelte es sich entweder um Einkristalle 
oder um im Verhältnis zum Härteeindruck sehr große Körner eines Polykristalls. Alle 
Proben und ihre elastoplastische Verformung unter dem Nanoindenter konnten daher nach 
den Gesetzen der Einkristallverformung betrachtet werden. 
 
Der Spannungszustand bei der Härteindentierung ist allerdings nicht einachsig, so dass 
eine konkrete Bestimmung der zuerst aktivierten Gleitsysteme nicht möglich war und diese 
daher nur abgeschätzt werden konnten. 
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2.2 Härtemessungen an Metallen 
2.2.1 Grundlagen der Härtemessung 
Die Härte einer Probe wird definiert als der „Widerstand, den ein Körper dem Eindringen 
eines härteren Prüfkörpers (Eindringkörper) entgegensetzt“ (Martens 1912). 
 
Neben den verschieden Prüfmethoden unterteilt man je nach Eindringkraft in Mikrohärte- 
(Eindringkraft bis 2N) und Makrohärteprüfungen. 
 
2.2.1.1 Härte nach Mohs 
Das erste standardisierte Verfahren zur Prüfung der Härte von Mineralien führte der 
Mineraloge Friedrich Mohs (1773 - 1839) schon 1811 ein. Proben wurden durch Ritztest 
an zehn Mineralien unterschiedlicher Härte in Härtegrade zwischen 1 und 10 (Tab. 2.1) 
eingestuft (Mohs 1822). 
Die Bestimmung der Mohs’schen Härtegrade durch Ritztest ist jedoch eher mit modernen 
‚Scratch-Tests’ vergleichbar als mit üblichen Härtemessverfahren. Außerdem entsprechen 
die Mohs’schen Härtewerte keiner linearen Skala, die jeweiligen absoluten Härtewerte sind 
nicht äquidistant (Tabor 1970; Hangen 2001). 
 
Mohs’sche Härte Mineral 
1 Speckstein
2 Gips 
3 Kalkspat 
4 Flussspat 
5 Apatit 
6 Feldspat 
7 Quarz 
8 Topas 
9 Korund 
10 Diamant 
 
Tab. 2.1: Mohs’sche Härte (Übersicht) 
 
 
Bei den heute üblichen Messverfahren zur Härtemessung (Brinell, Rockwell, Vickers, 
Martens, Knoop) an Metallen wirkt ein Prüfkörper (Indenter) mit definierter Kraft für eine 
vorgegebene Zeit auf die Oberfläche der Probe ein. Es gibt verschiedene Prüfverfahren und 
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Indentergeometrien, so dass ein Härtewert sich immer auf das genaue Testverfahren 
beziehen muss und nur Ergebnisse eines Testverfahrens vergleichbar sind (Abb. 2.4) 
(Zimmermann 1943). 
Bei den meisten Prüfverfahren wird die Eindringtiefe oder der Durchmesser des Eindrucks 
erst nach vollständiger Entlastung bestimmt und ist somit nur ein Maßstab für die 
plastische Verformung des Probenwerkstoffs. 
 
Die Eindringtiefe des Prüfkörpers in das Metall ist dabei abhängig von der Eindringkraft 
auf den Prüfkörper, der Geometrie des Prüfkörpers, der Dauer des Versuchs 
(Kriechvorgänge) sowie der Härte des zu prüfenden Materials. 
 
Das Ergebnis einer Härtemessung beschreibt keine physikalische Eigenschaft des Werk-
stoffs, sondern nur einen technologischen Vergleichswert. 
 
 
Abb. 2.4: Vergleich von Härtewerten verschiedener Prüfverfahren (Hangen 2001) 
 
 
2.2.1.2 Härte nach Brinell 
Der Schwede J. August Brinell stellte 1900 auf der Weltausstellung in Paris das erste 
technische Härteprüfverfahren (Härteprüfung nach Brinell, Abb. 2.5) vor. Bei diesem 
Verfahren wird ein kugelförmiger Indenter (eine gehärtete Stahlkugel oder eine 
Hartmetallkugel) mit einem Durchmesser D (zwischen 1mm und 10mm) und einer 
kontinuierlich ansteigenden Kraft F auf die Oberfläche der Probe gedrückt und nach 
Entlastung der Durchmesser des zurückbleibenden Eindrucks d bestimmt (Bleck 1996). 
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Abb. 2.5: Messprinzip Härtemessung nach Brinell (Bleck 1996) 
 
 
Die Brinellhärte HB ergibt sich dann nach Gleichung 2.10: 
 
)( 222102,0 dDDD FHB −−⋅⋅ ⋅= π  2.10 
 
 
Das Messverfahren nach Brinell war für diese Arbeit allerdings ungeeignet, da die 
verschieden tiefen Eindrücke des kugelförmigen Indenters nicht selbstähnlich sind, und 
dies einer möglichst gleichbleibenden Versuchsanordnung bei unterschiedlichen Prüf-
kräften zur Bestimmung eines möglichen Größeneffekts (Indentation Size Effect) 
widerspricht. 
 
2.2.1.3 Härte nach Vickers 
Ähnlich wie beim Härteprüfverfahren nach Brinell wird auch hier ein Prüfkörper auf die 
Oberfläche einer Probe aufgebracht, mir einer Prüfkraft F belastet und nach einer 
Wartezeit von 10 (Stahl) bis 30 (Nichteisenmetalle) Sekunden entlastet. Anschließend wird 
der in der Probe verbliebene Eindruck vermessen. Dabei gilt allgemein, dass die Vickers-
härte HV dem Quotienten der Prüfkraft und der projizierten Fläche des zurückbleibenden 
Eindrucks entspricht (2.11): 
 
A
FHV =  2.11 
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Für Kräfte in Newton und die nach Abb. 2.6 ausgemessenen Flächendiagonalen des 
Eindrucks d1 und d2 gilt dann nach (2.12): 
 
2
21
2
136
2
)sin(2102,0
⎟⎠
⎞⎜⎝
⎛ +
⋅⋅⋅=
°
dd
F
HV  
2.12 
 
Das Verfahren nach Vickers unterscheidet sich von dem Verfahren nach Brinell haupt-
sächlich durch die Geometrie des Indenters (Diamant-Pyramide mit einem Öffnungswinkel 
von 136°). Diese Geometrie erlaubt ein lastunabhängig reproduzierbares Messen der Härte, 
da die Geometrie im Gegensatz zu den bei Brinell und z. T. bei Rockwell eingesetzten 
Kugeln eine selbstähnliche Geometrie aufweist (Abb. 2.6): Von sehr kleinen Eindrücken 
abgesehen (Abrundung der Indenterspitze) sind Form und Winkel des Eindrucks von der 
Eindringtiefe und somit von der auf den Indenter wirkenden Kraft unabhängig. Somit 
sollten sich im Gegensatz zu anderen Härteprüfverfahren bei der Härtemessung nach 
Vickers bei unterschiedlichen Prüfkräften (und somit Eindringtiefen und Eindruck-
durchmessern) gleiche Härtewerte ergeben. 
 
 
Abb. 2.6: Messprinzip Härtemessung nach Vickers (Bleck 1996) 
 
 
Die Vickershärte kann durch die Gleichung 2.13 in die Brinell-Härte überführt werden: 
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HVHB 95,0=  2.13 
 
Die Nachteile des Verfahrens nach Vickers für diese Arbeit liegen zum einen in der 
Schwierigkeit, eine vierzählige Pyramide ausreichend genau herzustellen. Zum anderen 
überdeckt sich die vierzählige Symmetrieachse des pyramidenförmigen Indenters bei 
Härteeindrücken in Einkristallen mit den von der kristallographischen Orientierung 
abhängigen, anisotropen elastoplastischen Eigenschaften des Probenkristalls. 
 
2.2.1.4 Härte nach Rockwell 
Die Härteprüfung nach Rockwell wird je nach Prüfkraft (zwischen 147,1 und 1471N) und 
Geometrie des Indenters (Diamantkegel oder Stahlkugel) in mehrere Verfahren (A, B, C 
und D) aufgegliedert. 
 
 
 
Abb. 2.7: Messprinzip Härtemessung nach Rockwell C 
 
Alle Varianten haben gemeinsam, dass nach dem Aufbringen einer Prüfvorlast eine 
größere Prüflast aufgebracht und nach einer Wartezeit wieder entfernt wird. Danach wird, 
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während die Prüfvorlast weiter wirkt, die Eindringtiefe des Indenters in das Probenmaterial 
gemessen (Abb. 2.7). 
Im Gegensatz zu den Prüfverfahren nach Brinell und Vickers wird also nicht die 
(projizierte) Größe des Eindrucks nach dem Entlasten ausgemessen, sondern während des 
Versuchs die Eindringtiefe bestimmt und als Maß für die Härte verwendet. 
 
2.2.1.5 Registrierende Härtemessung 
Härtemessungen wie z.B. nach Vickers können heutzutage vollautomatisch vorgenommen 
werden. Eine Probe wird dann von einem Härteprüfgerät automatisch (z.B. durch einen 
Probentisch) positioniert und mit dem Prüfkörper belastet.  
Die Bestimmung des Eindruckdurchmessers erfolgt dann entweder optisch (per 
Bilderkennung) oder über den Umweg einer Messung der Eindringtiefe (ähnlich wie beim 
Rockwell-Versuch).  
Bei Messungen mit Bestimmung der Eindringtiefe des Prüfkörpers kann bei bekannter 
Prüfkörpergeometrie dann die Form, das Volumen und/oder die projizierte Fläche des 
Eindrucks aus der Eindringtiefe errechnet werden. 
 
2.2.1.6 Andere Prüfverfahren 
Weniger gebräuchliche statische Härteprüfverfahren sind das Prüfverfahren nach Knoop, 
bei dem eine Diamantpyramide rhombischen Querschnitts als Indenter verwendet wird, 
sowie das Prüfverfahren nach Martens, das die Geometrie des Vickers-Indenters nutzt, 
aber die Eindringtiefe während der Belastung des Indenters misst. Die Martens-Härte ist 
somit unter den beschriebenen Verfahren das einzige, dessen Ergebnisse ein Maß für die 
plastische und die elastische Verformung des Probenwerkstoffs liefert. 
 
Neben den statischen sind auch dynamische Prüfverfahren in Gebrauch, die entweder im 
Bereich rein elastischer Verformung messen (Pendelhammer, Fallhammer nach Shore) 
oder die Probe elastisch-plastisch verformen (Poldi-Hammer, Baumann-Hammer, Leeb-
Härte).  
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2.2.2 Nanoindentierung 
In den letzten Jahren wurden kommerzielle Nanoindentierungssysteme zur registrierenden 
Härtemessung von verschiedenen Herstellern (Hysitron, MTS, Nano Instruments etc.) auf 
dem Markt angeboten.  
Alle Systeme haben gemeinsam, dass sie eine Indentierung von Proben nach dem 
Messprinzip der Härteprüfung angelehnt an die Härtemessung nach Vickers (Belastung der 
Probenoberfläche mit einer Diamantpyramide) und ein Messsystem nach dem Prinzip der 
automatisierten Härtemessung (Bestimmung der Eindruckgröße durch Bestimmung der 
Indentergeometrie und Messung der Eindringtiefe) bieten. Außerdem liegen bei allen 
Geräten die Eindringtiefen und -kräfte deutlich unter denen von Mikrohärtemesssystemen. 
Wegen der extrem niedrigen Kräfte und Eindringtiefen in den Nanoindentierungs-
versuchen werden die Kräfte durch Piezokristalle oder Transducer aufgebracht. Die 
Messung der Eindringtiefe in die Probe erfolgt dann durch eine induktive Messung der 
vertikalen Indenterbewegung. 
 
 
 
Abb. 2.8: Berkovich-Indenter (Durchmesser ca. 1mm, REM-Aufnahme) 
 
Als Prüfkörper wird bei allen kommerziellen Systemen ein so genannter Berkovich-
Indenter angeboten (Abb. 2.8 und Abb. 2.9) (Bushan 1998). Dabei handelt es sich um eine 
wegen der einfacheren Herstellbarkeit dreieckige Diamant-Pyramide mit einem Höhen- zu 
Querschnittsflächenverhältnis, das dem Vickers-Indenter entspricht. 
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Abb. 2.9: Geometrie des Berkovich-Indenters (schematisch) 
 
Zusätzlich werden im Bereich der Nanoindentierung auch andere Geometrien verwendet: 
• „Cube-Corner”: 
Die dreieckige Pyramide mit der Geometrie einer Würfelecke hat ein kleineres 
Eindringtiefen-/Querschnittsflächenverhältnis als ein Berkovich-Indenter und ist so 
besonders für kleine Eindrücke in sehr harte Werkstoffe und insbesondere dünne 
Hartmetallschichten geeignet (Abb. 2.10). 
 
 
 
Abb. 2.10: Cube-Corner-Indenter (REM-Aufnahme, Basisdurchmesser ca. 1mm) 
 
• konische Indenter:   
Diamantkegel unterschiedlicher Öffnungswinkel (üblich: 60°, 90°). Sie sind 
rotationssymmetrisch, haben aber den Nachteil einer im Vergleich zu pyramiden-
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förmigen Indentern stark abgerundeten, kalottenförmigen Spitze. Die Selbst-
ähnlichkeit der Indentergeometrie kann so nur bei relativ großen Eindrücken 
angenommen werden (Abb. 2.11). 
Zusätzlich zeigen konische Indenter – bedingt durch ihr Herstellungsverfahren – 
eine leichte Facettierung der Kegelfläche. 
Konische Indenter werden auch als kegelförmige oder kono-sphärische Indenter 
bezeichnet. 
 
• kugel-/kalottenförmige Indenter: 
Kugelförmige Indenter haben den Nachteil der fehlenden Selbstähnlichkeit, ent-
sprechen auf die Versuchgeometrie bezogen aber einem Brinell-Test. 
 
 
 
Abb. 2.11: Konischer Indenter (REM-Aufnahme, Durchmesser ca. 1mm) 
 
 
2.2.2.1 Messprinzip des Hysitron TriboIndenter 
Alle Nanoindentierungsversuche sowie der Großteil der Rasterkraftmikroskopie-
aufnahmen, die in dieser Arbeit beschrieben werden, wurden mit Hilfe des kommerziellen 
Nanohärtemesssystems ‚TriboIndenter’ der Firma Hysitron durchgeführt. 
Das System basiert auf der Kombination eines 3-Achsen-Piezoscanners (TriboScanner) 
und einem Transducer zur Positionierung des Indenters.  
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Der TriboScanner (Abb. 2.12) ist eine zweiteilige starre Röhre aus einer piezoelektrischen 
Keramik. Der piezoelektrische Effekt bewirkt, dass sich durch Anlegen einer elektrischen 
Spannung ein solcher Piezokristall bei konstantem Volumen in einer Raumrichtung 
komprimiert und entsprechend in einer anderen längt. Somit verändert sich bei Anlegen 
einer Spannung auch die Geometrie eines Bauteils aus einer solchen Keramik. 
 
Die obere Hälfte der TriboScanner-Röhre besteht aus vier Zylindersegmenten, die jeweils 
die Bewegung der Röhre in die positive und negative x- und y-Achse bestimmen: Wird 
eine Spannung an eines der Segmente angelegt, wird dieses Segment auf Kosten der 
Wanddicke länger. Dadurch wird die Röhre zu einer Seite hin gebogen. 
 
 
(a) 
 
(b)
 
Abb. 2.12: TriboScanner: (a) Schematischer und (b) einbaufertiger Aufbau (Hysitron 2001) 
 
 
Die untere Hälfte der Röhre besteht aus einem vollständigen Rohr, das durch Anlegen 
einer Spannung insgesamt (wieder auf Kosten seiner Wanddicke) in seiner Länge 
(Richtung der z-Achse) verändert werden kann. 
Durch die Kombination beider Bauteile in einer Röhre kann durch das Anlegen 
unterschiedlicher Spannungen an den fünf Teilen der Röhre eine Bewegung des unteren 
Röhrenendes in alle drei Raumrichtungen erreicht werden. 
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Der TriboScanner dient im Härtemesssystem zur Positionierung des Transducers und des 
Indenters über der zu messenden Probenstelle und steuert den Indenter bei seinem Einsatz 
als Rasterkraftmikroskop (s. 2.5.2). Seine maximale Auslenkung beträgt bei einer 
Genauigkeit von ± 20nm in x- und y-Richtung 60µm und in z-Richtung 3µm. 
 
Der Transducer ist am unteren Ende des TriboScanners befestigt. Er besteht hauptsächlich 
aus einem Dreiplattenkondensator, an dessen gefedert aufgehängter mittlerer Platte der 
Indenter (Eindringkörper) befestigt ist (Abb. 2.13).  
 
 
Abb. 2.13: Transducer (Dreiplattenkondensator) mit Indenter (unten) (Hysitron 2001) 
 
Eine vertikale Bewegung des Indenters (und somit der mittleren Kondensatorplatte) führt 
zu einer Phasenverschiebung der an der oberen und unteren Platte anliegenden 
Wechselspannungen und dadurch zu einer messbaren Summenspannung, die sich wegen 
der großen Fläche und wegen des kleinen Abstands der Platten annähernd linear zur 
Bewegung der mittleren Platte verhält. Auf diese Art ist eine Messung der vertikalen 
Bewegung des Indenters von bis zu 20µm mit einer maximalen Auflösung von 0,04nm 
möglich.  
 
Neben der Messung der Indenterbewegung kann der Transducer zur aktiven vertikalen 
Bewegung der mittleren Platte und dem an ihr befestigten Indenter genutzt werden, um 
beim Härteeindringversuch die Kraft auf den Eindringkörper aufzubringen und ihn vertikal 
in die Probe hineinzubewegen. Dazu kann eine Gleichspannung zwischen der mittleren 
und der unteren Kondensatorplatte von bis zu 600V angebracht werden, die linear dazu 
eine Anziehungskraft zwischen beiden Platten bewirkt und die mittlere Platte mit dem 
Indenter nach unten zieht. Eine maximale Kraft von 2mN mit einer Auflösung von etwa 
3µN ist möglich. 
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Abb. 2.14: TriboScanner (oben) mit Transducer (unten, schwarz) 
 
TriboScanner und Transducer bilden eine Einheit (Abb. 2.14), die parallel zu einem 
Lichtmikroskop an der oberen Traverse des schwingungsgedämpften Messtisches befestigt 
sind (Abb. 2.15). 
 
 
Abb. 2.15: Messtisch mit Probentisch, TriboScanner (l.) und Lichtmikroskop (r.) 
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Auf dem Messtisch befindet sich ein Probentisch mit sechs Magnetprobenhalterungen, der 
in x- und y-Richtung verfahrbar und für die Grobpositionierung der Proben unter dem 
Indenter und unter dem Lichtmikroskop verantwortlich ist.  
Die Granitplatte, auf der die gesamte Versuchsanordnung montiert ist, steht auf einem 
aktiven Vibrationsdämpfungssystem und in einem Gehäuse, das der akustischen und 
thermischen Dämpfung dient. 
 
2.2.2.2 Kalibrierung des Nanoindenters 
Um die mit dem Nanoindenter bestimmten Kraft-Eindringtiefen-Kurven auswerten zu 
können, ist eine Kalibrierung des Nanohärtemesssystems notwendig. 
 
Zunächst wird dazu die Nachgiebigkeit des Messrahmens bestimmt und als 
Korrekturfaktor in der Auswertesoftware hinterlegt. 
 
 
Abb. 2.16: Be- und Entlastungskurven (Quarzprobe) bei unterschiedlicher Belastung 
 
Zur Auswertung der Messdaten ist außerdem die genau Geometrie in Form der 
Indenterflächenfunktion (Funktion des Indenterquerschnitts über den Abstand von der 
Indenterspitze) notwendig. 
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Zur Bestimmung werden zunächst einige Härteeindrücke verschiedener Tiefe in eine 
Quartzprobe mit bekanntem elastischen Modul (72GPa) durchgeführt.  
 
Eine Tangente am Anfang der Entlastungskurve ergibt die Steigung der Entlastungskurve 
im Punkt der größten Kraft P und der größten Eindringtiefe h und somit die 
Kontaktsteifigkeit S: 
 
S
dP
dh
E Ar= = 2π         2.14 
 
Dabei ist Er der reduzierte E-Modul, A die projizierte Kontaktfläche. Durch Umstellung 
ergibt sich: 
A
S
Er
= ⎛⎝⎜
⎞
⎠⎟
π
4
2
          2.15  
   
Der reduzierte E-Modul Er ergibt sich aus dem E-Modul E und der Querkontraktionszahl ν 
von Probe und Indenter.  
 
Indenterober EEE
⎟⎟⎠
⎞
⎜⎜⎝
⎛ −+⎟⎟⎠
⎞
⎜⎜⎝
⎛ −=
2
Pr
2 111 νν     2.16 
 
Für den Fall der Kalibrierung mit einer Quarzprobe sind diese Werte bekannt: 
 
 Quarzprobe Indenter 
E-Modul 72GPa 1140GPa 
Querkontraktionszahl 0,17 0,07 
 
Tab. 2.2: E-Modul und Querkontraktion der Kalibrierprobe und des Indenters  
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Mit der so berechneten Steifigkeit und dem aus den Einzelwerten berechneten reduzierten 
E-Modul (Er=69,6GPa) kann unter der Annahme, dass der E-Modul der Probe unabhängig 
von der Eindringtiefe ist, für jeden Versuch eine projizierte Kontaktfläche A zur jeweiligen 
Eindringtiefe h nach Gleichung 2.15 berechnet werden. 
 
Die so errechneten Kontaktflächen werden in einem Graphen als Funktion der 
Eindringtiefe aufgezeichnet und mit einer Fitprozedur in ein Polynom fünften Grades der 
Form 
A C h C h C h C h C h C hc c c c c c= + + + + +0 2 1 2 1 2 3 1 4 4 1 8 5 1 16/ / / /  2.17 
angepasst. 
Dieses Polynom wird dann als Flächenfunktion der Indenterspitze in der Software 
hinterlegt.  
 
2.2.2.3 Bestimmung von Härte und E-Modul mit dem Nanoindenter 
Nach Doerner und Nix lassen sich Härte und E-Modul aus den Kraft-Verschiebungsdaten 
registrierender Härtemesssysteme aus der Entlastungskurve bestimmen. Dazu wird eine 
Tangente an den Punkt maximaler Kraft zu Beginn der Entlastungskurve gelegt (Doerner 
1986). 
 
Oliver und Pharr konnten jedoch zeigen, dass sich Werkstoffe mit unterschiedlichen 
elastischen Eigenschaften nach dem Entlasten des Indenters unterschiedlich stark elastisch 
relaxieren und die verbleibende Größe des Eindrucks unter Umständen nur unzureichend 
bestimmt wird. Sie schlugen daher eine Abbildung der Entlastungskurve in Form eines 
Potenzgesetzes vor (Oliver 1992). 
 
Dazu wird an die vorhandene Entlastungskurve eines Indentierungsversuches eine 
Potenzfunktion 
 
P A h hf= −( )m        2.18 
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gefittet. Die Kraft P wird also als Funktion der Eindringtiefen bei maximaler Kraft und 
nach Entlastung, h und hf, der Indenterquerschnittsfläche A und einem Faktor m 
beschrieben. In der Praxis werden für h und hf oft die Eindringtiefen bei  20% und bei 95% 
der maximalen Kraft Pmax eingesetzt. 
 
Die Steigung dieser Funktion im Punkt maximaler Kraft Pmax ergibt die Kontaktsteifigkeit 
S. Die Eindringtiefe nach Entlasten hc (Contact Depth) bestimmt sich dann nach Gleichung 
2.19: 
 
h h
P
Sc
= −max max.0 75
       
2.19
 
 
Aus der maximalen Kraft Pmax und der projizierten Fläche des Indenters 
(Indenterquerschnittsfläche) für die Eindringtiefe nach Entlasten A(hc) lässt sich dann 
direkt die Härte H errechnen: 
 
H
P
A hc
= max
( )         
2.20
 
 
Der reduzierte E-Modul des Systems Indenter-Probe ergibt sich nach der Gleichung 2.21: 
 
E
A h
Sr
c
= π
2 ( )         
 2.21
 
 
Daraus läßt sich mit Hilfe von Gleichung 2.16 auch der E-Modul des Probenwerkstoffs 
errechnen. 
 
2.2.3 Größeneffekt (‚Indentation Size Effect’) 
Betrachtet man einen Festkörper konventionell nach der isotropen Kontinuumstheorie, so 
sind alle Größen frei skalierbar; spezifische Größen des Werkstoffs (zum Beispiel der 
Atomabstand, der Brugersvektor, die Korngröße und -form) fließen in die Betrachtung 
nicht mit ein.  
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Nach dieser Theorie ist die Spannung an jedem beliebigen Punkt des Werkstoffs einer 
Dehnung zugeordnet, die unabhängig von möglichen Dehnungsgradienten χ in der Um-
gebung dieses Punktes ist (Fleck 1993; Fleck 1997). 
 
Besser beschrieben wird das tatsächliche Verhalten eines kristallinen Festkörpers durch die 
metallphysikalische Plastizitätstheorie: Das mechanische Verhalten eines Kristalls ist 
anisotrop und kann z.B. entgegen der Kontinuumstheorie auch von einer Probengröße 
abhängig sein.  
  
Verschiedene Versuche haben zum Beispiel gezeigt, dass das Fließverhalten kristalliner 
Festkörper neben der Dehnung auch von einem Dehnungsgradienten abhängig sein kann. 
Unter anderem zeigten Torsionsversuche an Kupferdrähten eine mit kleiner werdenden 
Drahtdurchmessern ansteigende (gemessene) Festigkeit, während Festigkeitsmessungen 
mittels Zugversuchen keine solche Abhängigkeit zeigten (Fleck 1994). 
 
Der wiederholt beobachtete Einfluss der Eindringtiefe auf die gemessene Härte beim 
Härteeindringversuch (Indentation Size Effect, ISE) wurde vielfach beschrieben und von 
Fleck et al. mit der Plastizitätstheorie der Dehnungsgradienten (Strain Gradient Plasticity) 
in Verbindung gebracht (Fleck 1994). 
 
Nix und Gao formulierten daraufhin 1998 ein Gesetz der Dehnungsgradientenplastizität 
und modellierten den ISE für kristalline Werkstoffe mittels des Konzepts der geometrisch 
notwendigen Versetzungen (Nix 1998). 
 
Dazu wurde der Eindringkörper im Härteeindringversuch als perfekter, steifer Konus und 
die durch die Indentierung erzeugten Versetzungen als Versetzungsringe um den Indenter 
angenommen (Abb. 2.17). 
 
Dabei wird zwischen geometrisch notwendigen und den im Gegensatz dazu statistisch in 
jedem Werkstoff verteilten Versetzungen unterschieden.  
 
Im Falle eines idealen, versetzungsfreien Kristalls würde der beschriebene ideale 
Härteeindruckversuch zur Bildung von Versetzungsringen um den Indenter führen (Abb. 
2.17, links). Diese Versetzungen sind geometrisch notwendig, um die durch den steifen 
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Indenter verursachte Verformung des Kristalls zu realisieren. Die grau markierte Fläche 
soll in der Abbildung den durch den Härteeindruck plastisch verformten Volumenanteil der 
Probe veranschaulichen. 
 
  
Abb. 2.17: Härteversuch: Geometrisch notwenige Versetzungen (schematisch) 
 
 
Wird der Indenter weiter in die Probe gedrückt, sind weitere Versetzungen zur 
Realisierung dieser Verformung notwendig (Abb. 2.17, rechts). Die Zahl der 
geometrischen Versetzungen und das plastisch verformte Volumen steigen also an. 
 
Während aber die Zahl der geometrisch notwendigen Versetzungen mit ansteigender 
Eindringtiefe proportional zur Kontaktfläche zwischen Indenter und Probe ist, die sich 
quadratisch mit der Eindringtiefe vergrößert, wächst das durch den Indenter verformte 
Volumen kubisch mit der Eindringtiefe. Die Versetzungdichte geometrisch notwendiger 
Versetzungen nimmt also mit der Eindringtiefe ab, weil das verformte Volumen schneller 
anwächst als die Zahl geometrisch notwendiger Versetzungen. 
 
Das von Nix und Gao dazu aufgestellte Modell (Nix 1998) beschreibt den Zusammenhang 
zwischen Härte und Eindringtiefe nach Gleichung 2.22 als: 
 
h
h
H
H *
0
1+=  2.22 
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Dabei steht H für die gemessene Härte bei einer Eindringtiefe h. H0 ist die Härte gegen 
eine unendliche Eindringtiefe, h* eine charakteristische Länge, die von der Geometrie des 
Indenters sowie dem Schermodul und der Härte H0 des Probenwerkstoffs abhängt. 
Daraus leiten sie das Gesetz für die Plastizität der Dehnungsgradienten (Gl.: 2.19: ‚Strain 
gradient plasticity’) ab (σ und σ0 sind die Fließspannungen in Anwesenheit bzw. in 
Abwesenheit eines Dehnungsgradienten χ; lˆ  ist eine charakteristische Länge für den 
Probenwerkstoff): 
 
χσ
σ ⋅+=⎟⎟⎠
⎞
⎜⎜⎝
⎛
lˆ1
2
0
 2.23 
 
 
2.2.4 Oberflächeneffekte 
Unabhängig von dem unter 2.2.3 beschriebenen Größeneinfluss beim Härteeindring-
versuch (Indentation Size Effect) können auch andere Ursachen zu einer anderen (meist 
höheren) gemessenen Härte des Werkstoffs bei geringen Eindringtiefen führen. Diese 
Effekte werden durch Oberflächeneffekte, also inhomogene Werkstoffeigenschaften über 
die Dicke der geprüften Probe, verursacht. Um sie als Ursache scheinbar gemessener „size 
effects“ auszuschließen oder verifizieren zu können, müssen sie hier näher betrachtet und 
in die Interpretation der Versuchsdaten mit einbezogen werden. 
 
2.2.4.1 Oberflächenverformung 
Bei der Herstellung und Verarbeitung metallischer Werkstoffe wird das Material oft an der 
Oberfläche stärker verformt als im Inneren. Durch die Reibung am Werkzeug (z.B. beim 
Walzen) oder das Schleifen und Polieren der Oberfläche werden zusätzliche Versetzungen 
in die oberflächennahe Schicht des Werkstoffs eingebracht. 
 
Bei thermischer Behandlung heizt sich außerdem der Kern des Werkstoffs langsamer  auf 
und ab als die Oberfläche. Dies kann zu dickenabhängigen Unterschieden im Ablauf von 
Erholung und Rekristallisation und somit zu Unterschieden im Gefüge des Werkstoffs 
führen. 
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All diese Effekte führen zu einer inhomogenen Verteilung der mechanischen 
Eigenschaften über die Dicke der Probe. 
 
Eine erhöhte Versetzungsdichte an der Probenoberfläche bedeutet aber automatisch eine 
höhere gemessene Härte im Bereich dieser verformten Oberflächenschicht. Da die 
Ergebnisse der Härtemessung nicht die Härte in einer bestimmten Tiefenschicht der Probe 
darstellt, sondern einen Mittelwert über einen Bereich von der Probenoberfläche bis weit 
über die Eindringtiefe des Indenters hinaus ergibt, führt eine solche höhere 
Oberflächenhärte bei Messungen mit unterschiedlichen Eindringtiefen zwingend zu einem 
scheinbaren Härtegradienten in Abhängigkeit der Eindringtiefe. 
 
Bei den in dieser Arbeit untersuchten Proben im Labormaßstab kann die Oberfläche 
insbesondere durch die Einspannung und das Sägen der Probe sowie das Schleifen und 
mechanische Polieren der Probenoberfläche bei der Herstellung und metallographischen 
Präparation der Proben stärker verformt werden als das Innere der Probe. 
 
Da die Verformung der Oberfläche bei Proben, die metallographisch präpariert werden, 
nicht zu vermeiden ist, müssen solche Proben zur Vermeidung von Oberflächeneffekten im 
Anschluss an das mechanische Schleifen und Polieren weiter behandelt werden: Die 
Proben können elektropoliert, chemisch geätzt oder gesputtert werden, um die verformte 
Oberfläche abzutragen, ohne eine neue Verformung in die neue Oberfläche des Werk-
stücks einzubringen. Außerdem können sie wärmebehandelt werden, um eine Reduktion 
der erhöhten Zahl von Versetzungen in der Oberflächenschicht zu erreichen. 
 
2.2.4.2 Chemische Zusammensetzung 
Die meisten Metalle sind im metallischen Zustand reaktiv. Werden sie der Atmosphäre 
ausgesetzt, reagieren sie mit den Gasen der Atmosphäre. An Luft bilden viele Metalle mit 
dem Luftsauerstoff Oxide, die eine Deckschicht auf der Oberfläche des Werkstoffs bilden. 
Insbesondere das hier unter anderem untersuchte Magnesium oxidiert so schnell, dass das 
Anwachsen der Oxidschicht beim Messvorgang von einem Härteeindruck zum nächsten 
(Taktzeit etwa eine Minute) anhand der Messergebnisse sichtbar ist. 
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Alle in dieser Arbeit untersuchten Proben wurden außerdem während der Präparation 
Wasser, Ethanol, Methanol und verschiedenen Ätz- oder Elektropolierlösungen ausgesetzt. 
Dazu kommen Schmutz und Fette durch das Anfassen und Ablegen der Proben, die an der 
Probenoberfläche haften bleiben sowie unter Umständen Schleifkörper aus Schleifpapieren 
und Polier-Diamantsuspensionen, die in die Probenoberfläche eingearbeitet werden. Diese 
Stoffe können an der Oberfläche haften bleiben und reagieren zum Teil mit dem 
Probenwerkstoff. 
 
2.2.4.3 Probenrauheit 
Der Einfluss der Probenrauheit auf den Härtemessversuch hängt neben der Amplitude auch 
stark von der Frequenz der Rauheit ab: Ist die Frequenz hoch genug, sodass die ‚Wellen’ 
oder ‚Berge’ des Rauheitsprofils auf dem Material deutlich kleiner sind als die 
Indenterspitze, kann die Rauhigkeit vernachlässigt werden.  
Bei Oberflächenunebenheiten in der Größenordnung der Indentergeometrie kommt es 
zwangsläufig zu systematischen Fehlern beim Messen: Die Bestimmung der 
Referenzebene, von der aus die Eindringtiefe bestimmt wird, erfolgt im Nan-
ohärtemesssystem durch das Aufsetzen des Indenters auf die Probe mit geringer Kraft. 
Setzt der Indenter z.B. gerade in einer Vertiefung auf, wird im folgenden Versuch auch 
Material um den Indenter herum verformt, das über dieser Referenzebene (angenommene 
Oberfläche der Probe) liegt. Der Messrechner erreicht so früher als normal die angegebene 
Versuchshöchstkraft und bestimmt eine fehlerhafte, zu geringe Eindringtiefe. 
Setzt der Indenter genau auf einer Erhöhung auf der Probenoberfläche auf, wird mit dem 
Beginn des Versuchs zunächst Material verformt, das nicht von der Probe umgeben ist. 
Der Versuch wird dann also eine scheinbar zu geringe Härte ergeben. 
Bei Unebenheiten, die deutlich größer sind als die Indenterspitze, besteht die Gefahr, dass 
der Indenter auf der Flanke aufsetzt. Diese Anordnung ähnelt dann einer nicht plan-
parallelen Ausrichtung der Probe auf dem Probentisch, führt aber nur zu kleinen Fehlern. 
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2.3 Messung des Elastizitätsmoduls 
2.3.1 Messung des E-Moduls (konventionell) 
Beim weit verbreiteten Zugversuch steigt die auf die Probe wirkende Spannung stetig an 
und durchläuft zunächst einen Bereich, in dem sich die Probe nur elastisch verformt. In 
diesem Bereich zeigt die aufgenommene Kurve zunächst einen proportionalen Zusammen-
hang zwischen Spannung und Dehnung (so genannte Hooke’sche Gerade). Die Steigung 
dieser Gerade beschreibt den elastischen Modul (E-Modul) des Probenmaterials. 
 
 
Abb. 2.18: Bestimmung des E-Moduls aus dem Zugversuch 
 
 
Übliche Messmethoden für den E-Modul neben dem Zugversuch sind Biegebalken-
versuche, statische 3-Punkt-Biegung, das Resonanzverfahren, das Eigenresonanzverfahren 
und das Ultraschallverfahren. Die ersten drei Messverfahren sind auch für Messungen bei 
hohen Temperaturen geeignet. Je nach Messmethode wird bei den erwähnten Verfahren 
der statische E-Modul oder der davon geringfügig abweichende dynamische oder adiaba-
tische E-Modul bestimmt. 
 
2.3.2 Messung des E-Moduls mittels Härtemessung 
Bei der automatisierten Härtemessung (s. 2.2.2) wird die Kraft, mit der der Indenter in die 
Probenoberfläche drückt, sowie die Eindringtiefe des Indenters kontinuierlich bestimmt. 
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Beim Eindringen des Indenters in die Probenoberfläche verändert sich die Geometrie der 
Versuchsanordnung aber kontinuierlich, daher kann man beim Härteeindruck (anders als 
z.B. beim Zugversuch) keinen linearen Zusammenhang zwischen Kraft (Spannung) und 
Weg (Dehnung) finden, aus dem sich der Elastizitätsmodul der Probe direkt ermitteln 
ließe. 
 
Die elastischen Eigenschaften der Probe lassen sich aber aus der anfänglichen Steigung der 
Entlastungskurve des Versuchs ermitteln: Nimmt man an, dass die Kontaktfläche des 
Indenters nach der Belastung und plastischen Verformung der Probe bei beginnender 
Entlastung wegen der elastischen Relaxation des Probenwerkstoffs zunächst konstant 
bleibt, lässt sich das elastische Verhalten wie das eines flachen Stempels betrachten.  
Der von Sneddon beschriebene flache Stoß wurde dazu von Loubet et al. an den Vickers-
Härteversuch angepasst (Sneddon 1965; Loubet 1984): 
 
rEDdh
dP ⋅⋅⎟⎠
⎞⎜⎝
⎛= 2
1
2
π  2.24 
wobei 
0
2
0
2 111
EEEr
νν −+−=  2.25 
 
Dabei ist 
dh
dP die Steigung der Entlastungskurve (P: Eindringkraft, h: Eindringtiefe); D die 
diagonale Länge des Vickers-Indenters (oder Quadratwurzel der projizierten Kontaktfläche 
A ) und Er der reduzierte E-Modul; E und ν  bzw. Eo und νo der Elastizitätsmodul und 
die Querkontraktionszahl der Probe bzw. des Indenters. 
 
Doerner und Nix haben dieses Modell weiter verallgemeinert (Doerner 1986): Nimmt man 
eine ideale Pyramide als Indentergeometrie an und benutzt statt der Diagonale des Vickers-
diamanten die plastische Eindringtiefe hp,  so ergibt sich: 
 
rp EhdP
dh 1
5,242
1 2
1
⎟⎠
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⎛= π  2.26 
 
Theorie   43 
 
dh/dP ist der Kehrwert der Steigung der Entlastungskurve und entspricht somit der 
Nachgiebigkeit C. 
 
Ein Auftragen der gemessenen Nachgiebigkeit C gegen den Kehrwert der plastischen 
Eindringtiefe hp ergibt dann einen linearen Zusammenhang mit einer Steigung, die dem 
Kehrwert des reduzierten E-Moduls 1/Er entspricht. Bei bekannter Querkontraktionszahl 
kann dann der E-Modul der Probe errechnet werden. 
Der Schnittpunkt der Geraden mit der Ordinate ergibt zusätzlich die Nachgiebigkeit des 
Versuchsaufbaus. 
 
Oliver und Pharr beobachteten, dass die Annahme von Doerner und Nix, der Anfang der 
Enlastungskurve ließe sich linear annähern, nur auf wenige Härteeindruckversuche zutrifft 
(Oliver 1992; Doerner 1986). Sie beschreiben die Entlastungskurve daher mit einem 
Potenzgesetz: 
( )mfhhAP −=  2.27 
 
Hierbei sind (h-hf) die elastische Verschiebung der Probenoberfläche und A und m 
Materialkonstanten der Probe. 
Mittels einer Routine können diese Werte der Entlastungskurve des Versuchs angepasst 
werden. Oliver und Pharr fanden für alle Indentierungsversuche für den Exponenten m 
Werte zwischen 1,25 und 1,51 und damit deutlich unterschiedliche Werte von dem von 
Doerner und Nix angenommenen linearen Zusammenhang aus dem flachen Stoß (Doerner 
1986; Oliver 1992). 
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2.4 Orientierungsabhängigkeit 
Bei Makrohärtemessungen an Polykristallen liegt der Eindruck des Härteindenters 
idealerweise über einige Körner des Werkstoffs verteilt. Dadurch mittelt die Härtemessung 
bei jeder Messung über die mechanischen Eigenschaften mehrerer, typischerweise 
unterschiedlich orientierter und miteinander wechselwirkender Körner. So spiegelt das 
Messergebnis die gemittelten mechanischen Eigenschaften eines idealisierten (und 
Texturen vernachlässigenden) als Kontinuum betrachtbaren Polykristalls wieder. Die 
unterschiedlichen mechanischen Eigenschaften (und Härten) unterschiedlich orientierter 
Körner können so nicht abgebildet werden. 
 
Auch in vielen publizierten FEM-Simulationen werden die mechanischen Eigenschaften 
des Werkstoffs als elastisch und plastisch isotrop angenähert. Diese Annäherung ist gut für 
die Betrachtung einer Makrohärtemessung an einem ideal regellos texturierten und 
insbesondere sehr feinkörnigen Kristall. 
 
Die mit einem Nanohärtemesssystem durchgeführten Härtemessungen dieser Arbeit an 
grobkörnigen Magnesium-Proben und insbesondere an Einkristallen können so jedoch 
nicht betrachtet werden, da jeweils nur die Härte einer einkristallinen Probe oder eines 
Magnesium-Korns mit einer spezifischen Kristallorientierung bestimmt wurde: 
Schon bei relativ feinkörnigen Werkstoffen liegen die einzelnen Nanohärteeindrücke 
innerhalb eines Korns oder im schlechtesten Fall auf einer Korngrenze zweier benachbarter 
Körner. Dadurch ergibt sich automatisch – die Wechselwirkung des Korns mit den 
umgebenden außer acht lassend – eine gemessene Härte und ein gemessener elastischer 
Modul, die dem eines Einkristalls mit der Orientierung des betreffenden Korns entspricht. 
  
Ziel der Arbeit war es daher unter anderem, die mit dem Nanohärtemesssystem messbaren 
mechanischen Kennwerte (Härte, E-Modul) in Abhängigkeit der Kristallorientierung zu 
bestimmen.  
 
Entsprechend wurden auch die FEM-Simulationen des Härtemessvorgangs mit einer 
Kristallplastizitäts-FEM durchgeführt, um die orientierungsabhängigen elastischen und 
plastischen Eigenschaften des Werkstoffs in die Simulation einfließen zu lassen und 
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orientierungsabhängige Simulationsergebnisse zur Überprüfung der Messergebnisse zu 
erhalten. 
 
2.4.1 Härte 
Die Härte eines Werkstoffs hängt neben anderen Faktoren auch direkt von der Anzahl und 
Orientierung der Gleitsysteme im Kristall in Relation zur Belastungsrichtung ab. 
 
Um die Interpretation der Messdaten zu vereinfachen wurden in dieser Arbeit nur 
Einkristalle verwendet. Die Körner der untersuchten polykristallinen Magnesiumproben 
können wegen der im Vergleich zur Korngröße sehr kleinen Eindruckgrößen als 
Einkristalle betrachtet werden, da die Nanohärteeindrücke (Durchmesser auf der 
Magnesiumprobe <100µm) Korngrößen von mehreren Millimetern gegenüberstanden. 
 
Liegt wie im Falle eines idealen Druck- oder Zugversuches ein einachsiger Spannungs-
zustand bei der Verformung der Probe vor, ist die Betrachtung der aktivierten Gleitsysteme 
relativ einfach (s. 2.1.2.2). 
 
Im automatisierten Härteversuch ist jedoch sowohl die genaue Geometrie des Versuchs 
wie auch der in der Probe auftretende Spannungszustand unbekannt. Daher ist eine Ab-
schätzung der auftretenden Spannungen genauso schwierig wie die Abschätzung der 
genauen Verformung des einzelnen Kristallits und somit die Vorhersage der relativen 
Abweichungen der gemessenen Härtewerte für verschiedene Kristallorientierungen.  
 
2.4.2 E-Modul 
Der E-Modul als Maß für die elastischen Eigenschaften eines Festkörpers kann im Falle 
eines kristallinen Werkstoffs nur einen Mittelwert der sonst anisotropen elastischen 
Werkstoffeigenschaften sein.  
 
Allgemein lassen sich die elastischen Konstanten des Festkörpers als Tensor vierter Stufe 
mit 81 Elementen beschreiben. Aus Symmetriegründen reichen jedoch im Falle 
hexagonaler Kristalle fünf, im kubischen Falle sogar nur drei Elemente (C11, C12, C44) 
dieses Tensors, um die elastischen Eigenschaften eines Kristalls zu beschreiben. 
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Für einen einachsigen Belastungszustand lässt sich anhand dieser fünf bzw. drei 
Konstanten die elastische Verformung eines Festkörpers errechnen. 
 
Da der Belastungszustand beim Härteversuch unbekannt (und auf jeden Fall nicht 
einachsig) ist, ist die Vorhersage der elastischen Antwort des Festkörpers nicht möglich. 
Man kann jedoch für elastisch anisotrope Kristalle davon ausgehen, dass auch die im 
Härteeindringversuch gemessene elastische Proportionalitätskonstante von der 
Orientierung des Kristalls im Versuchskoordinatensystem abhängig ist, also für unter-
schiedlich orientierte Proben voneinander abweichen sollte. 
 
2.4.3 Pile-up und Sink-in 
Ein besonderes Merkmal von Härteeindruckversuchen ist, dass das durch den Indenter 
verdrängte Material nicht gleichmäßig in Querrichtung fließt, sondern sich um die 
Kontaktfläche des Indenters herum nach oben oder unten verformt. Dies ist abhängig von 
Werkstoff, Kristall- und Indentergeometrie sowie dem Gefüge (kaltverformte oder 
wärmebehandelte Proben). 
 
Verformt sich der Werkstoff nach oben, entsteht um den eigentlichen Härteeindruck herum 
eine Art Wall, der als ‚Pile-up’ (Anhäufung, Aufschüttung) bezeichnet wird. 
 
Verformt sich der Werkstoff nach unten, so ist keine klare Kante am Rande der 
Kontaktfläche zu erkennen, die Probenoberfläche fällt auch um den Eindruck herum zum 
Endruck hin ab (‚Sink-in’). 
 
Dieses Pile-up- oder Sink-in-Verhalten beeinflusst die Messung der Härte im 
automatisierten Nanohärtemessverfahren, da sie die gemessene Referenzebene verändert 
und die tatsächliche Kontaktfläche des Indenters im Werkstoff erhöht (Pile-up) oder 
erniedrigt (Sink-in). Um sehr genaue Ergebnisse bei der Bewertung von Härteeindrücken 
machen zu können, müssten diese Effekte daher miteinbezogen werden (Alcala 2000; 
Chaudhri 1998). 
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Tatsächlich beobachtet man bei Nanohärtemessungen Pile-up, Sink-in oder auch 
Kombinationen aus beidem abhängig von Werkstoff, Orientierung der gemessenen 
Probenebene, Indentergeometrie sowie Grad der Kaltverformung. 
Beschrieben wurden Pile-up bei stark kaltverformten Proben insbesondere aus Kupfer und 
unlegiertem Stahl. Bei wärmebehandelten Proben wurde ein Sink-in-Effekt beschrieben. 
Doch auch bei geglühten Kupfer-, Aluminium- und NiAl-Proben konnte Pile-up in einigen 
Orientierungen beobachtet werden (Flom 2002; Hollatz 1996; Tymiak 2001). 
 
Als Ursache für den Zusammenhang zwischen Vorverformung und unterschiedlichen 
Ausprägungen von Pile-up und Sink-in wird der folgende Zusammenhang angesehen: 
Unverformte Werkstoffe mit hoher Verfestigungsrate werden während des Versuchs direkt 
um den Indenter herum schnell verfestigen. Die weitere Verformung des Kristalls wird 
dadurch in immer weiter vom Indenter entfernte, noch unverformte Bereiche getragen. Das 
Ergebnis ist ein Einfallen des Härteeindrucks (Sink-in). 
Bei Werkstoffen mit geringer Verfestigungsrate oder schon vorverformten Proben, bei 
denen eine Verfestigung also schon stattgefunden hat, bleibt der am stärksten verformte 
Bereich in der Nähe des Indenters, und das Material wird um den Indenter herum nach 
oben zur Probenoberfläche hin verschoben (Pile-up) (Alcala 2000; Chaudhri 1998; Nix 
1997; Pharr 1992). 
 
In verschiedenen Veröffentlichungen über die Nanoindentierung an Einkristallen wurde 
jedoch beschrieben, dass der Pile-up-Effekt unterschiedlich stark in Abhängigkeit von der 
Richtung um den Eindruck und der Orientierung der Probe auftritt (Bahr 1998; Flom 2002; 
Gaillard 2003; Gouldstone 2000; Hollatz 1996; Tymiak 2001). 
 
An allen je vier Proben der  vier in dieser Arbeit untersuchten Werkstoffe wurden Pile-up- 
und Sink-in-Effekte durch die Abbildung der Topographie mittels Rasterkraftmikroskopie 
sichtbar gemacht. 
 
Parallel wurde die Indentierung für drei Orientierungen der untersuchten Kupferproben 
mittels Finite-Elemente-Methode (Kristallplastizitäts-FEM) simuliert und die Ergebnisse 
von Experiment und Simulation hinsichtlich des Auftretens von Pile-up und Sink-in 
verglichen. 
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2.5 Rasterkraftmikroskopie 
 
Die Rasterkraftmikroskopie (Atomic Force Microscopy, AFM oder Scanning Probe 
Microscopy, SPM) gehört zu der Gruppe der Rastersondenmikroskope und verfügt über 
einen ähnlichen prinzipiellen Aufbau wie ein klassisches Profilometer.  
 
2.5.1 Konventionelle Rasterkraftmikroskopie 
Konventionelle Rasterkraftmikroskope bauen auf eine Siliziumspitze mit einem 
Spitzenradius von etwa 10nm auf, die an einem Federarm in Form einer Blattfeder 
(Cantilever) von etwa 100-200µm Länge montiert ist (Abb. 2.19). Beide zusammen 
werden durch eine Piezo-Rastereinheit positioniert. 
 
 
 
Abb. 2.19: Rasterkraftmikroskopie – Siliziumspitze am Federarm 
 
 
Die Siliziumspitze wird zur Bestimmung der Probentopologie mit geringer Kraft auf die 
Probenoberfläche gedrückt. Nun kann ein Bereich der Probe zeilenweise mit der 
Siliziumspitze abgerastert werden.  
Die eigentliche Bestimmung des Oberflächenprofils einer Zeile kann nun – je nach 
technischer Auslegung des Rasterkraftmikroskops – auf zwei Wegen erfolgen: 
Entweder wird beim Abfahren einer Zeile die auf den Federarm wirkende Kraft direkt als 
Maß der Probenhöhe abhängig von der Zeilenbewegung aufgenommen. 
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Alternativ dazu kann durch einen auf den Federarm gerichteten Laser, dessen Licht auf 
eine segmentierte Photodiode fällt, die vertikale Auslenkung des Federarms bestimmt 
werden. Eine rückgekoppelte Regelschleife fährt dann ständig mit Hilfe des Piezos den 
Federarm nach, um so die von der Siliziumspitze auf die Probenoberfläche wirkende Kraft 
konstant zu halten. Die Veränderung der z-Position des Federarms durch den Piezo dient 
dann als Maß für das Höhenprofil (Abb. 2.20).  
 
 
 
Abb. 2.20: Rasterkraftmikroskopie - schematischer Aufbau 
 
 
Die x- und y-Position wiederum wird durch die Auslenkung des Piezokristalls bei der 
zeilenweisen Abrasterung bestimmt. 
Zusammen ergibt sich so eine Abbildung der relativen Topologie eines etwa rechteckigen 
Probenoberflächenausschnitts. 
 
2.5.2 Rasterkraftmikroskopie mit einem Nanohärtemesssystem 
Auch das in dieser Arbeit verwendete Nanohärtemesssystem ist in der Lage, die Topologie 
der Probenoberfläche mittels Rasterkraftmikroskopie darzustellen. Der Aufbau der 
Messeinrichtung unterscheidet sich dabei aber in einigen Punkten von einem 
konventionellen Rasterkraftmikroskop (s. 2.5.1): 
Für die Abbildung der Probenoberfläche wird beim Nanohärtemesssystem auf die 
Mechanik des Härtemesssystems zurückgegriffen. Als Ansteuerung und vertikale Kraft-
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messung dienen Piezo und Transducer (s. 2.2.2); an Stelle der Siliziumspitze wird der 
Härteindenter (Diamant-Pyramide oder -Konus) als Messspitze genutzt.  
Der Piezokristall steuert dabei den Indenter in x- und y-Richtung und fährt dabei zeilen-
weise (zwischen 0,1 und 3Hz) ein Quadrat von bis zu 60µm Kantenlänge ab. 
Der Transducer des Härtemesssystems misst dabei ständig kapazitiv die in vertikale 
Richtung zwischen Indenterspitze und Probenoberfläche wirkende Kraft und sendet diese 
als Regelwert an eine Rückkopplungsschleife. Der Piezo setzt dieses Signal in eine 
entsprechende Bewegung der Indenterspitze um, um die Kraft zwischen Spitze und 
Probenoberfläche möglichst konstant zu halten. Diese Bewegung des Piezos in z-Richtung 
(bis zu 3µm) wird als Parameter für die Topologie des Probenausschnitts über der x- und 
y-Achse aufgetragen und ergibt so die rasterkraftmikroskopische Abbildung der Probe. 
 
2.5.3 Abbildungsgrenzen der Rasterkraftmikroskopie 
Die Abbildungsgenauigkeit des Rasterkraftmikroskops hängt maßgeblich von der 
Geometrie der Indenterspitze ab. Bei konventionellen Rasterkraftmikroskopen benutzt man 
daher eine Siliziumspitze mit großem Längenverhältnis. 
Benutzt man ein Nanohärtemessgerät, ist man bei der Geometrie auf die zur 
Härteindentierung benutzten Indenterspitzen beschränkt.  
 
 
 
 
Abb. 2.21: Systematischer Abbildungsfehler bei der Rasterkraftmikroskopie:  
wahre Probenoberfläche  (ganze Linie) und abgebildete Topologie (gestrichelt) 
 
 
 
Die Geometrie typischer Indenter im allgemeinen und des in dieser Arbeit verwendeten 
konischen Indenters im speziellen ist im Vergleich zu konventionellen Indentern sehr 
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stumpf und verfügt insbesondere über eine stark abgerundete Spitze (Spitzenradius etwa 
1µm). Beim Abrastern der Probenoberfläche ergibt sich dadurch ein systematischer Fehler 
bei der Abbildung der Probentopologie: Erhöhungen auf der Probe werden dabei in der 
Probenebene zu groß, Vertiefungen entsprechend zu klein wiedergegeben (Abb. 2.21).  
 
Der Abbildungsfehler liegt in der Probenebene dabei in der Größenordnung des 
Indenterspitzendurchmessers. Verfügt die Probenoberfläche über Vertiefungen oder 
Erhöhungen mit großem Höhen-/Durchmesserverhältnis, können diese nicht abgebildet 
werden, weil der relativ stumpfe Indenter verhindert, dass die Indenterspitze der Geometrie 
nachfährt. Abgebildet wird dann nur die Geometrie des Indenters. 
 
 
 
Abb. 2.22: Rasterkraftmikroskopie: Selbstabbildung der Indenterspitze 
 
 
Abbildung 2.22 zeigt exemplarisch die Topologie (Gradientenbild) einer Probenoberfläche, 
die mit einem Berkovich-Indenter (dreiseitige Pyramide) abgefahren wurde. Oben im Bild 
sieht man deutlich die Abbildung eines Nanohärteeindrucks. Unten rechts im Bild wurde 
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die Indenterspitze an einem Objekt mit großem Höhenverhältnis (z.B. Staub oder Haar) 
selber abgebildet. 
 
Da sich Nanohärteeindrücke in der Praxis fast nur bei eingebauter Probe und kalibriertem 
Gerät wiederfinden lassen, wurden rasterkraftmikroskopische Topologieaufnahmen von 
Nanohärteeindrücken bis auf wenige Ausnahmen mit der selben Indenterspitze 
durchgeführt, mit der auch der Härteeindruck durchgeführt wurde. Da in diesem Fall die 
Geometrie des Indenters und des Härteeindrucks fast gleich sind, lassen sich Details des 
Härteeindrucks wie z.B. die genaue Geometrie der Flanken des Eindrucks so nicht 
abbilden! 
 
2.5.4 Darstellung der Topologie 
Jede rasterkraftmikroskopische Aufnahme wurden von der Hysitron-Software des 
Nanoindenters in vier Darstellungsvarianten gespeichert. Zum einen wurde beim Abrastern 
der Probenoberfläche jede Zeile in Hin- und Rückrichtung gescannt und daraus zwei Bilder 
erzeugt, die im Idealfall identisch sein sollten. Jedes Bild wurde dann auf zwei unter-
schiedliche Arten dargestellt: 
 
Bei der einfachen Darstellung der Topologie entsprechen die Helligkeitsstufen des 
Graustufenbildes der relativen Höhe (in µm oder Å) des Messpunktes im Verhältnis zur 
Probenoberfläche. Helle Regionen beschreiben also Erhebungen, dunkle Regionen 
Vertiefungen in der Probenoberfläche. 
 
Bei der Darstellung als Gradientenbild entsprechen die Graustufen Steigungen in 
Scanrichtung der Indenterspitze (positive Steigungen werden hell, negative werden dunkel 
dargestellt). Als Maß für die Steigung dient die Kraft (in allen Diagrammen in mN), die 
senkrecht zur Probenoberfläche auf die Indenterspitze wirkt. 
 
Die  Abbildung 2.22 zeigt z.B. eine Probe, die zeilenweise von links nach rechts 
abgerastert wurde. Flanken von Erhebungen wurden daher auf ihrer linken Seite hell, auf 
der rechten Seite dunkel dargestellt. 
 
Theorie   53 
 
Die Daten wurden mit der Auswertungssoftware (Pro Scan Image Processing, Park 
Scientific Instruments) weiterverarbeitet, skaliert und mit Achsenbeschriftungen versehen. 
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2.6 EBSD-Messungen  
Das Prinzip des Rasterelektronenmikroskops (REM) beruht auf der Abrasterung einer 
Probenoberfläche mit einem hochenergetischen Elektronenstrahl. Dabei wechselwirken die 
Atome im Kristallgitter der Probe. Eine umfassende Einführung in die Rasterelektronen-
mikroskopie findet sich bei J. I. Goldstein et al. (Goldstein 1992). 
 
Diffus am Kristallgitter der Probe rückgestreute Elektronen (Electron Back Scattering 
Diffraction, EBSD) können mit unterschiedlichen Wellenlängen und unter unterschied-
lichen Winkeln auf die kristallographischen Ebenen des Probenkristalls treffen. 
Einige der solcherart rückgestreuten Elektronen erfüllen die Bragg’sche Gleichung und 
bilden auf einem in der Nähe der Probe platzierten Leuchtschirm ein für die 
Kristallorientierung der Probe charakteristisches Muster (Venables 1973; Venables 1977; 
Dingley 1992; Dingley 1994). 
Dieses Muster kann mit einer CCD-Kamera in einen Rechner eingelesen, verarbeitet und 
interpretiert werden. Krieger Lassen et al. (Krieger Lassen 1992) haben eine Auswertung 
der Muster auf Basis der Hough-Transformation (Hough 1962) entwickelt. 
Bei bekannter Kristallstruktur und Lage der Probe im Rasterelektronenmikroskop kann aus 
dem Muster so die kristallographische Orientierung der Probe am Messpunkt im Bezug auf 
das Koordinatensystem des REM bestimmt werden. 
 
Mit einer modernen EBSD-Anlage kann ein Punktraster auf der Oberfläche der Probe 
abgearbeitet und die kristallographische Orientierung jedes Messpunktes errechnet werden.  
 
 
Abb. 2.23: Farbliche Darstellung der kristallographischen Orientierung in der inversen Polfigur 
 
Zur Darstellung der so gewonnenen Messdaten wird meist eine Richtung des 
Probenkoordinatensystems ausgewählt und ihr anhand ihrer Lage in der inversen Polfigur 
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eine Farbe zugewiesen (Abb. 2.24). So kann jedem einzelnen Messpunkt eine für seine 
Orientierung charakteristische Farbe zugeordnet werden. 
 
Eine umfassende Darstellung der Möglichkeiten der Mikrostrukturanalyse im 
Rasterelektronenmikroskop findet sich bei Randle et al. (Randle 2000). 
 
2.7 FEM-Simulation 
2.7.1 Grundlagen  
Für die Simulation nach der Finite-Elemente-Methode wurde ein konstitutives Einkristal-
lplastizitätsmodell auf Basis der Arbeit von Kalidindi et al. benutzt (Kalidindi 1992; 
Kalidindi 1993; Kalidindi 2000; Arsenlis 2002):  
Für eine endliche Verformung kann der Verformungsgradient F als Produkt der elastischen 
Komponente Fe und der plastischen Komponente Fp dargestellt werden: 
 
peFFF =  2.28 
 
Fp enthält nur den Anteil des Verformungsgradienten aus der plastischen Verformung und 
beschreibt die Beziehung der ursprünglichen Konfiguration zu einer Zwischen-
konfiguration.  
Fe enthält die elastische Dehnung und die Gitterrotation und beschreibt die Beziehung der 
Zwischenkonfiguration zu der verformten Konfiguration.  
Bei plastischer Verformung entwickelt sich Fp nach dem Fließgesetz (2.27). Dabei ist LP 
die plastische Fließrate: 
 
ppp FLF =&  2.29 
 
In Kristallen besteht LP aus der Superposition der kristallographischen Scherraten αγ& , 
sodass nach Gleichung 2.28 gilt: 
 
α
0
α
0
α
0
α
0
p , nmSSL ⊗==∑
α
αγ&  2.30 
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Dabei ist αγ&  die Scherrate auf dem Gleitsystem α ; α0m  und α0n  geben die Gleitrichtung 
und die Gleitebenennormale des Gleitsystems in der anfänglichen, unverformten 
Konfiguration an. 
Die Scherrate in jedem Gleitsystem hängt von der aufgelösten Schubspannung ατ  und der 
kritischen Schubspannung (Gleitwiderstand) αs  des Gleitsystems ab und wird beschrieben 
durch: 
 
( )αααα ττγγ sign
1
0
m
s
&& =  2.31 
 
0γ&  bezeichnet einen Referenzwert der Gleitrate und m steht für die 
Dehngeschwindigkeitsempfindlichkeit. 
 
Die Entwicklung der kritischen Schubspannung kann folgendermaßen dargestellt werden:  
 
( ) ( )
a
ss
shhhqhhs
⎭⎬
⎫
⎩⎨
⎧ −===∑ βββαβαββ
β
αβ γ 1,, 0&&  2.32 
 
αβq  sind die Komponenten einer Matrix, die das latente Verfestigungsverhalten des 
Kristalls beschreibt. 0h , a und ss  sind Verfestigungsparameter des Gleitsystems und 
werden für alle Gleitsysteme als identisch angenommen.  
 
Für den zu indentierenden Einkristall werden unterschiedliche Werte für den Ver-
festigungsparameter 0h , a, ss  des Gleitsystems und den Anfangswert der kritischen 
Schubspannung s0 eingesetzt, um unterschiedlich starkes Verfestigungsverhalten und 
unterschiedliche Verhältnisse von Fließspannung und E-Modul zu simulieren. 
 
Ein elastisches Dehnungsmaß Ee, das in Bezug auf die Übergangskonfiguration der 
Cauchy-Green-Dehnung entspricht, wird definiert als: 
 
( ){ }2eeTe IFFE −≡ 21  2.33 
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I2 ist dabei der Einheitstensor zweiter Stufe. Das Spannungsmaß T  kann mit Hilfe der 
Cauchy-Spannung T dargestellt werden: 
 ( ) Te1ee FTFFT −−= det   2.34 
 
Die Spannung und die elastische Dehnung werden folgendermaßen verknüpft: 
 
[ ]eELT =  2.35 
 
Dabei ist L der Elastizitätstensor vierter Stufe. Für einen kubischen Kristall sind jedoch nur 
drei Elemente C11, C12, und C44 dieses Tensors zur Beschreibung der elastischen 
Eigenschaften notwendig. 
 
2.7.2 Implementierung 
Das unter 2.7.1 beschriebene konstitutive Modell für den Einkristall und die damit 
verbundenen impliziten Zeit-Integrations-Prozeduren (Kalidindi 1992) wurden in die 
kommerzielle Finite-Elemente-Methode-Simulationssoftware MARC in Form der 
benutzerdefinierten Werkstoffsubroutine HYPELA2  implementiert.  
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3. Experimente und Simulation 
3.1 Probenherstellung 
3.1.1 Herstellung des Probenmaterials 
Als Ausgangsmaterial für die Kupfer- (99,8%) und Fe-3%Si-Proben wurden vor-
handene Einkristalle vorhergehender Einkristallzugversuche verwendet. Diese wurden 
mit einem Laser-Verfahren (siehe 3.1.3) orientiert und 10x8x6mm große Proben mit 
(001)-, (011)-, (111)- und (112)-Orientierung daraus funkenerosiv herausgeschnitten. 
 
Aus hochreinem Aluminium (99,99%) und Nickel (99,97%) wurde in der Abteilung 
Metallurgie des Max-Planck-Instituts eine stöchiometrische NiAl-Legierung (inter-
metallische Phase) im Vakuum induktiv erschmolzen und in drei Kokillen abgegossen 
(Abb. 3.1). Aus diesem Ausgangsmaterial wurde mit Hilfe eines Impfkristalls (NiAl-
Einkristall bekannter Orientierung) ein Einkristall gezogen (siehe 3.1.2). 
 
Als Ausgangsmaterial für alle Magnesiumproben diente ein Stück vorhandenes hoch-
reines polykristallines Magnesium. Dieses Material wurde wegen der Brandgefahr nicht 
gesägt. Stattdessen wurden zwei Proben der Maße 24x18x5mm aus dem Aus-
gangsmaterial gefräst. 
 
Als Kalibrierungsproben für das Nanohärtemessgerät TriboScope dienten zwei polierte 
Aluminium-Einkristalle mit (001)-Orientierung sowie eine polierte Probe aus ge-
sintertem Quarz. Die Proben wurden vom Hersteller des TriboIndenters, Hysitron Inc., 
bezogen. Die Quarzproben wurden jeweils nach einigen Monaten Einsatz in der 
Metallographie des Max-Planck-Insituts für Eisenforschung mechanisch poliert. 
 
3.1.2 Einkristallzug 
Einkristalle aus der intermetallischen Phase NiAl wurden am Max-Planck-Institut für 
Eisenforschung hergestellt. 
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Abb. 3.1: Abgegossene NiAl-Stangen, Durchmesser je ca. 20mm 
 
 
Dazu wurde das erschmolzene NiAl-Vormaterial (Abb. 3.1) zersägt und ein Stück von 
etwa 100mm Länge und 20mm Durchmesser mit Kontaktkleber auf einen Impfkristall 
(Einkristall unbekannter Orientierung) geklebt (Abb. 3.2). 
 
 
 
 
Abb. 3.2: Impfkristall  (ca. 12x12mm) und Vormaterial (ca. 20mm Durchmesser) 
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Beide zusammen wurden dann in eine Al2O3-Kokille eingesetzt, die so senkrecht in 
einem Ziehofen (Abb. 3.3) platziert wurde, dass das NiAl-Vormaterial sowie ein Teil 
des Impfkristalls nach einer Haltezeit von 100min bei 1700°C aufschmolzen. Durch ein 
Ausziehen der Kokille aus dem Ofen (Ausziehgeschwindigkeit v=11,8mm/h) erstarrt 
dann die Schmelze von der Kontaktfläche mit dem festen Impfkristall aus langsam nach 
oben, bis die gesamte Schmelze zu einem Einkristall mit der Orientierung des Impflings 
erstarrt ist. 
 
 
Abb. 3.3: Ziehofen mit Al2O3-Kokille 
 
3.1.3 Orientierungsbestimmung (Laserlicht) 
Mit Laserlicht wurde zunächst qualitativ die kristallographische Orientierung der drei 
Einkristalle bestimmt, um später aus den NiAl-, Kupfer- und Fe-3%Si-Einkristallen 
Proben der Orientierung (001), (011), (111) und (112) sägen zu können. 
Die drei Einkristalle wurden dazu 90 Minuten bei Raumtemperatur in Adlerlösung  
(Tabelle 3.1) geätzt. Durch die Ätzung ergibt sich an der Probenoberfläche eine 
Facettierung, die durch einen von der Kristallorientierung abhängigen Abtrag bei der 
Ätzung hervorgerufen wird. Die Facetten entsprechen dabei niedrigindizierten Ebenen 
des Kristalls. 
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Adler-Lösung 
15g Eisenchlorid
3g Kupferammonchlorid 
50cm³ Salzsäure (HCl) 
25cm³ Wasser 
 
Tabelle 3.1: Metallographie: Adler-Lösung (Makroätzung) 
 
 
Die Proben wurden dann auf einem Winkeltisch befestigt und mit Laserlicht 
angestrahlt. Durch die Reflektion des Laserlichts an den Facetten entstehen Muster, 
deren Symmetrie auf die kristallographische Orientierung des Kristalls schließen lassen. 
Die genaue Symmetrie aller Proben wurde so auf etwa 0,5° genau bestimmt und in der 
Folge je vier quaderförmige Proben so funkenerosiv herausgeschnitten, dass die 
Normale der jeweils größten Quaderfläche in Richtung einer der Orientierungen (001), 
(011), (111) und (112) zeigte.  
Da die Untersuchung im TriboIndenter mit einer rotationssymmetrischen Indenterspitze 
erfolgen sollte, wurde auf die Bestimmung der kristallographischen Richtungen der 
Ebenen kein Wert gelegt. 
 
3.1.4 Orientierungsbestimmung (EBSD) 
Für die Messungen an Magnesium standen keine einkristallinen Magnesiumproben zur 
Verfügung, weswegen auf eine 24x18mm große, polykristalline Magnesiumprobe in 
rekristallisiertem Zustand zurückgegriffen wurde. 
 
Die Probe wurde zunächst geschliffen, poliert, elektropoliert und geätzt, um eine ebene 
Oberfläche zu erzeugen und die einzelnen Körner sichtbar zu machen. Die 
durchschnittliche Korngröße betrug wenige Millimeter (Abb. 3.4). 
 
Anschließend wurde die Probe in das Rasterelektronenmikroskop eingebaut und eine 
Orientierungsbestimmung mittels EBSD über ein Raster über die Gesamtfläche der 
Probe angefertigt (Abb. 3.5).  
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Abb. 3.4: Magnesiumprobe (24x18mm), geätzt 
 
 
 
 
Abb. 3.5: Magnesiumprobe: Kornorientierung mittels EBSD 
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Dabei zeigte sich eine starke Textur der Probe: Die Körner der Probe hatten 
unterschiedliche kristallographische Orientierungen, wobei die sechszählige Symmetrie-
achse dabei aber fast immer etwa parallel zur Probenoberfläche lag. Nur ein orientiertes 
Korn stand mit der sechszähligen Symmetrieachse etwa orthogonal zur Proben-
oberfläche (Abb. 3.5, weiß gefärbtes Korn oben in der Bildmitte).  
 
Für die weitere Betrachtung (Nanohärtemessungen, Rasterkraftmikroskopie) wurde 
dieses Korn sowie fünf beliebige andere, deren sechszählige Symmetrieachsen parallel  
zur Probenoberfläche lagen, ausgewählt. 
 
3.1.5 Metallographie 
Eine Seite jeder der je vier NiAl-, Kupfer- und Fe-3%Si-Einkristalle (Orientierung 
(001), (011), (111), (112); Abmessungen 10x8x6mm) sowie die beiden polykristallinen 
Magnesiumproben (ca. 24x18x5mm) wurden nass geschliffen und poliert. Das Ziel 
dabei war, die durch das Sägen, Fräsen oder Schleifen verursachte Verformungsschicht 
komplett zu entfernen. 
 
Zunächst wurde mit abnehmender Körnung (600 bis 2500) nass geschliffen. Danach 
wurden alle Proben in drei Schritten mit Polierflüssigkeit (Diamantsuspension) mit 
einer  Korngröße von jeweils 6µm, 3µm und 1µm mechanisch poliert. 
 
Alle Proben wurden anschließend mit dem Elektropoliergerät LectroPol 5 der Firma 
Struers elektrochemisch poliert. 
 
3.1.5.1 Metallographie an Magnesium 
Die Magnesiumproben wurden 20-30s lang mit einer Spannung von 15-20V in einer 
Lösung von 20% HNO3 in Methanol elektropoliert. 
Die Elektropolierlösung wurde daraufhin mit Methanol abgespült, eine leichte An-
laufschicht konnte (ebenfalls mit Methanol) im Ultraschallbad beseitigt werden. Um die 
schon an der Umgebungsluft einsetzende Oxidation von Magnesium zu minimieren, 
wurden die Proben getrocknet (Warmluftfön) und in einem Eksikkator unter Vakuum 
gelagert. 
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3.1.6 Wärmebehandlung 
Alle NiAl-, Kupfer- und Fe-3%Si-Proben wurden aus gezogenen Einkristallen 
hergestellt. Bei der Herstellung (s. 3.1.2) wird das Einsatzmaterial aufgeschmolzen und 
sehr langsam abgekühlt. Die weitere metallographische Bearbeitung sollte zusätzlich für 
möglichst versetzungsarme Probenoberflächen sorgen. 
 
Da eine Verformung der Oberfläche zu einer Verfestigung des Oberflächenbereichs 
geführt hätte, die in den Nanohärtemessungen zu erhöhten Werkstoffhärten zumindest 
für geringe Eindringtiefen geführt hätte (s. 2.2.4.1), wurden probeweise zwei der 
einkristallinen Kupfer-Proben unter Schutzgasatmosphäre (Argon) für 24 Stunden bei 
1000°C geglüht und vorher wie auch nachher Messungen der Härte in Abhängigkeit der 
Eindringtiefe durchgeführt. Ein Unterschied konnte nicht festgestellt werden. 
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3.2 Härtemessungen an Einkristallen 
Alle in dieser Arbeit beschriebenen Nanohärtemessungen wurden mit dem Hysitron 
TriboIndenter (2.2.2.1) durchgeführt.  
Alle Härteeindrücke wurden im kraftgeregelten Modus des Geräts durchgeführt, die 
vom Nutzer vorgegebene Kraftrampe (Steigung und Maximalwert der Kraft) wird dabei 
kontinuierlich in einen Gleichspannungswert an der unteren Kondensatorplatte des 
Transducers (Dreiplattenkondensator, Abb. 2.13) umgesetzt. 
Gleichzeitig wird die Verschiebung der Indenterspitze in vertikaler Richtung gemessen.  
Beides zusammen ergibt eine Kraft-Verschiebungs-Kurve, aus der im folgenden  
E-Modul und Härte bestimmt werden. 
 
Für die Nanohärtemessungen wurde an allen Proben ein konischer Indenter mit einem 
Öffnungswinkel von 90° und einer Spitzenabrundung von rund 1µm verwendet. 
 
3.2.1 Kupfer, NiAl, Fe-3%Si 
An je vier Proben (001-, 011-, 111-, 112-Orientierung) aus Kupfer, NiAl und Fe-3%Si 
(insgesamt 12 Proben) wurde je ein Raster von sechs mal sechs Härteeindrücken 
durchgeführt. Der Abstand der Messpunkte im Raster lag dabei bei 10µm.  
 
Bei den jeweils 36 Nanohärteeindrücken wurde jeweils mit niedrigen Eindringkräften 
begonnen, die mit jedem Eindruck um 20% erhöht wurde. So ergaben sich für alle 
Proben Messergebnisse mit Eindringtiefen im Bereich zwischen 10 und 500nm. 
 
3.2.2 Magnesium 
In jedem der sechs ausgesuchten Körner der Magnesiumprobe wurden je 22 
Messpunkte manuell festgelegt und Nanohärtemessungen durchgeführt.  
 
Eine größere Anzahl von Messungen pro Korn war nicht sinnvoll, da die Zeitdauer für 
Messungen an Luft begrenzt war: Wurde die Magnesiumprobe nach der Präparation zu 
lange der Luft ausgesetzt (Lagerung oder zu große Zahl von Messpunkten), bildete sich 
eine Oxidschichtdicke, die im Härteversuch deutlich sichtbar war und das Ergebnis 
beeinflusste (Abb. 3.6). 
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Abb. 3.6: Kraft-Verschiebungskurve Magnesiumprobe ohne (oben) und mit Oxidschicht (unten) 
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3.3 Rasterkraftmikroskopie 
Zur Abbildung der Indentergeometrie wurden Aufnahmen mit dem Rasterkraft-
mikroskop der Abteilung Grenzflächenchemie und Oberflächentechnik des MPIE 
gemacht.  
Alle anderen rasterkraftmikroskopischen Aufnahmen wurden mit dem auch für die 
Nanohärtemessung verwendeten Hysitron TriboIndenter durchgeführt. 
 
Rastermikroskopische Aufnahmen an zuvor durchgeführten Nanohärteeindrücken 
waren jedoch nur möglich, solange die jeweilige Probe noch in das Gerät eingebaut war. 
Nach einem Aus- und Wiedereinbau war es fast unmöglich, besonders die kleinsten, mit 
dem bloßen Auge unsichtbaren, Eindrücke auf der Probenoberfläche wiederzufinden. 
 
3.3.1 Indenterspitze 
Fast alle Nanohärtemessungen und insbesondere die Abbildung der dadurch 
verursachten Eindrücke in die Probenoberfläche durch die Rasterkraftmikroskopie 
wurden mit derselben konischen Messspitze durchgeführt. 
 
 
Abb. 3.7: Eindruck (5µm) in Kupfer 
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Die Geometrie der Messspitze sollte daher untersucht und insbesondere festgestellt 
werden, ob die Indenterspitze wirklich rotationssymmetrisch war, und in welcher 
Größenordnung sich die Abrundung der Spitze bewegte. 
 
 
Abb. 3.8: Eindruck (10µm) in Aluminium 
 
 
 
Abb. 3.9: Eindruck (5µm Durchmesser) in Aluminium 
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Da eine direkte Abbildung der Messspitze unter einem konventionellen 
Rasterkraftmikroskop wegen der steilen Flanken der Messspitze und der großen 
absoluten Höhenunterschiede nicht möglich war, wurden Eindrücke in einer Kupfer- 
(Abb. 3.7) und einer Aluminiumprobe (Abb. 3.8 und Abb. 3.9) vorgenommen und in 
der Abteilung Grenzflächenchemie und Oberflächentechnik des MPIE mit einem 
konventionellen Rasterkraftmikroskop abgebildet.  
 
Die Abbildungen zeigen jeweils links die relative Höhe der Probe als unterschiedliche 
Helligkeit. Rechts wird ein Differenzenbild dargestellt, bei dem Helligkeitsunterschiede 
die unterschiedlichen Steigungen von Flanken auf der Probe wiedergeben. 
 
Der Vorteil dieses Geräts bestand in einer erheblich dünneren und spitzeren Messspitze, 
die es erlaubt, die Indentergeometrie des Hysitron TriboIndenters (genähert als Negativ 
in den indentierten Proben) darzustellen. Durch eine Abbildung des Indenters durch sich 
selbst im TriboIndenter wäre so eine Untersuchung nicht möglich gewesen.  
 
3.3.2 Kupfer, NiAl und Fe-3%Si 
Zunächst wurde an allen Proben der Orientierungen (001), (011), (111) und (112) der 
drei kubischen Werkstoffe jeweils nach dem Härteeindruck automatisch eine raster-
kraftmikroskopische Aufnahme der Oberfläche angefertigt.  
Die Auflösung und Qualität dieser Aufnahmen war nicht ausreichend, außerdem ist eine 
Darstellung sehr kleiner Eindrücke mit der Indenterspitze als Rasterspitze des Raster-
kraftmikroskops wenig aussagekräftig. 
 
Schließlich wurden daher ausgewählte, große Eindrücke ohne Kratzer oder andere 
störende Oberflächenungänzen auf allen zwölf Proben ausgewählt und mit hoher 
Auflösung und langsamer Geschwindigkeit abgerastert, um ein Überspringen von 
Kanten zu vermeiden. Zusätzlich ließ sich die Qualität der Darstellung durch mehr-
faches Abrastern derselben Fläche verbessern, da dabei Schmutz und Staub, der 
zunächst von der Indenterspitze mit abgebildet wird, durch die Messspitze aus dem 
Messbereich geschoben werden. 
 
Die Ergebnisse dieser Abbildungen finden sich in den Kapiteln 4.2.1 bis 4.2.3. 
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3.3.3 Magnesium 
Auf den anfangs ausgewählten sechs Proben wurden die größten Härteeindrücke mit 
Hilfe des (optischen) Mikroskops des TriboScope Nanoindenter ausgewählt. Da die 
Oberfläche der Magnesiumprobe erheblich rauer war, als die der kubisch orientierten 
Proben, konnten nur wenige aussagekräftige Eindrücke gefunden und dargestellt werden 
(siehe Kapitel 4.2.4). 
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3.4 FEM-Simulation 
Das in 2.7.1 beschriebene konstitutive Modell für einkristallines Kupfer und die damit 
verbundenen impliziten Zeit-Integrations-Prozeduren (Kalidindi 1992) wurden in die 
Finite-Elemente-Simulation (kommerzielle Software Marc) mittels einer Subroutine 
(user-defined sub-routine HYPELA2) implementiert. 
 
 
 
Abb. 3.10: Netz für die Finite-Elemente-Diskretisierung des Nanohärteversuchs: Gesamtansicht 
(links) und Diskretisierung um den indentierten Bereich (rechts) 
 
 
Das Netz für die Finite-Elemente-Diskretisierung des Nanohärteversuchs wurde wie in 
Abb. 3.10 abgebildet im Bereich des Härteeindrucks stark verfeinert. 
Die Indenterspitze wurde als steifer Körper konischer Form mit einer sphärischen Spitze 
modelliert.  
 
Simulationen wurden für die Orientierungen (001), (011) und (111) eines einkristallinen 
anisotropisch elastisch-viskoplastischen Kupferkristalls durchgeführt. 
 
Vorversuche mit unterschiedlichen Reibungskoeffizienten schienen keinen Einfluss auf 
die simulierten Spannungen und Dehnungen zu haben, weswegen ein Reibungs-
koeffizient von 0 für die Reibung zwischen Indenter und Probe eingesetzt wurde. 
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4. Ergebnisse und Auswertung 
4.1 Nanohärtemessungen 
4.1.1 Kupfer 
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Abb. 4.1: Kupfer: Abhängigkeit der Härte von der Eindringtiefe 
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Abb. 4.2: Kupfer: Abhängigkeit des E-Moduls von der Eindringtiefe 
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Die auswertbaren Härtemessungen an den Kupferproben (Abb. 4.1) ergab bei großen 
Eindringtiefen (rund 200 bis 300nm) eine konstante Härte von etwa 0,6GPa.  
 
Deutlich im Diagramm sichtbar ist dabei, dass die Ergebnisse der verschiedenen 
Probenorientierungen übereinander liegen.  
Mit abnehmender Eindringtiefe stieg die Streuung der gemessenen Härtewerte zwar 
sichtbar an, ein Unterschied der Härtewerte zwischen Proben verschiedener Orien-
tierung war jedoch ebenfalls nicht auszumachen. 
Eine Abhängigkeit der absoluten Härtewerte von der Kristallorientierung konnte also 
nicht gefunden werden. 
 
Die gemessene Härte war jedoch nicht von der Eindringtiefe unabhängig, sondern fiel 
von großen Härtewerten bei niedrigen Eindringtiefen (ca. 0,8GPa bei 50nm 
Eindringtiefe) auf einen Wert von etwa 0,6GPa bei 200nm ab und schien insgesamt 
gegen einen niedrigeren Wert dieser Größenordnung zu konvergieren. 
 
Die Messungen des E-Moduls (etwa 120GPa) zeigten gleichzeitig keinerlei 
Abhängigkeit von der Kristallorientierung oder der Eindringtiefe. 
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4.1.2 NiAl 
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Abb. 4.3: NiAl: Abhängigkeit der Härte von der Eindringtiefe 
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Abb. 4.4: NiAl: Abhängigkeit des E-Moduls von der Eindringtiefe 
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Trotz einem gewissen Maß an Streuung scheinen die an den vier NiAl-Proben 
unterschiedlicher Orientierung gemachten Härtemessungen analog zu den untersuchten 
Kupferproben auf messbar unterschiedliche Härtewerte dieser vier Proben hinzuweisen. 
 
Besonders die Messwerte bei größeren Eindringtiefen zeigen orientierungsabhängig 
Härtewerte von ungefähr 5,8GPa für die (001)-Orientierung, über 6,0GPa für die (011)- 
und (111)-Orientierungen, bis etwa 6,8GPa für die (112)-Orientierung. 
 
Eine Abhängigkeit der Härte von der Eindringtiefe (Identation Size Effect, ISE) konnte 
nicht beobachtet werden – die gemessenen Härtewerte einer Orientierung waren über 
alle Eindringtiefen konstant, streuten gegen kleine Eindringtiefen aber stärker. 
 
Der E-Modul wurde für alle Orientierungen gleichermaßen mit etwa 175GPa bestimmt, 
fällt aber zu großen Eindringtiefen hin leicht ab. Unter der Annahme, dass der E-Modul 
von der Eindringtiefe im Nanohärteversuch unabhängig sein sollte, kann eine Erklärung 
ein systematischer Fehler durch ein ungenaues Anpassen der Indenterflächenfunktion 
nach der Kalibrierung sein. 
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4.1.3 Fe-3%Si 
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Abb. 4.5: Fe-3%Si: Abhängigkeit der Härte von der Eindringtiefe 
 
 
0
50
100
150
200
250
0 50 100 150 200 250 300 350 400 450 500
Eindringtiefe [nm]
E-
M
od
ul
 [G
Pa
]
001
011
111
112
 
Abb. 4.6: Fe-3%Si: Abhängigkeit des E-Moduls von der Eindringtiefe 
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Die an vier Fe-3%Si-Proben unterschiedlicher kristallographischer Orientierung  
durchgeführten Nanohärtemessungen ergaben nur für relativ große Eindringtiefen 
(≥240nm) auswertbare Ergebnisse.  
 
Eine starke Streuung der Messwerte für kleinere Endringtiefen machte eine Auswertung 
unmöglich. Die Ursache war wahrscheinlich eine unzureichende Probenpräperation, die 
eine stark rauhe oder wellige Probenoberfläche ergab. Die Wiederholung der 
Probenpräparation brachte aber keine Verbesserung. 
 
Die Härtewerte unterschieden sich leicht – analog zu den NiAl-Proben – abhängig von 
der Probenorientierung.  
 
Da nur die Messungen relativ großer Eindringtiefen auswertbar war, kann keine klare 
Aussage über das Verhalten der Härtewerte in Abhängigkeit der Eindringtiefe gemacht 
werden, auch wenn die Härtewerte bei Eindringtiefen von 240 bis rund 600nm einen 
leichten Abfall der Härte mit steigender Eindringtiefe zu zeigen scheinen. 
 
Der gemessene E-Modul war – abgesehen von einiger Streuung – konstant über alle 
Eindringtiefen. Auch wenn insbesondere die Werte der Probe mit (001)-Orientierung im 
Vergleich zu Werten der Probe mit (111)-Orientierung leichte Unterschiede in den 
Ergebnissen vermuten lassen könnten, so liegen diese Unterschiede doch im Bereich der 
Streuung der Messwerte und lassen keine klare Aussage zu. 
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4.1.4 Magnesium 
 
 
Abb 4.7 und 4.8: Magnesium: Abhängigkeit der Härte (oben) und des E-Moduls von der 
Eindringtiefe 
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Härtemessungen wurden an einem Korn mit (0001)-Orientierung (Korn 1, sechszählige 
Basisebene liegt in der Ebene der Probenoberfläche) sowie fünf normal dazu 
orientierten Körnern (Korn 2-6, Basisebene normal zur Probenoberfläche) durchgeführt. 
 
Die Härtemessungen ergaben nur für Eindringtiefen größer 100nm interpretierbare 
Ergebnisse und streuten im Bereich zwischen 100 und 300nm mit zunehmender  
Eindringtiefe abnehmend stark. 
 
Auffällig bei den gemessenen absoluten Härtewerten sind die unterschiedlichen 
Ergebnisse der Härtemessung für unterschiedliche Körner mit einer Orientierung der 
(0001)-Ebene (Basisebene) normal zur Probenoberfläche. Es wurden Werte zwischen 
ca. 1,2 und 1,4GPa gemessen. Ebenso auffällig ist, dass die auf dem (0001)-orientierten 
Korn 1  (Basisebene in der Probenoberfläche) augenscheinlich am größten waren (etwa 
1,5-1,6 GPa). 
 
Eine Veränderung der Härtewerte zu kleinen Eindringtiefen (Größeneffekt) war nicht 
erkennbar. 
 
Die bestimmten E-Moduli erscheinen – im Rahmen der Streuung – konstant über alle 
gemessenen Eindringtiefen, aber abhängig von der Kornorientierung mit Werten von 
unter 40GPa (Korn mit (0001)-Orientierung) und Werten zwischen 40 und 50GPa für 
die anderen Körner. 
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4.2 Rasterkraftmikroskopie 
4.2.1 Kupfer 
4.2.1.1 (001)-Orientierung 
 
 
 
 
 
Abb. 4.8 (Topographie in Graustufen, oben) und 4.9 (Gradientenbild): Eindruck in Kupferprobe 
(001), Durchmesser ca. 2µm  
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Abb. 4.10 (oben) und  4.11: Eindruck in Kupferprobe (001), Durchmesser ca. 2µm 
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Abb. 4.12 (oben) und 4.13: Eindruck in Kupferprobe (001), Durchmesser ca. 1µm 
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4.2.1.2 (011)-Orientierung 
 
 
 
 
 
 
Abb. 4.14 (oben) und 4.15: Eindruck in Kupferprobe (011), Durchmesser ca. 3µm 
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Abb. 4.16 (oben) und 4.17: Eindruck in Kupferprobe (011), Durchmesser ca. 2µm 
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4.2.1.3 (111)-Orientierung 
 
 
 
 
 
Abb. 4.18 (oben) und 4.19: Eindruck in Kupfer (111), Durchmesser ca. 3µm 
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Abb. 4.20 (oben) und 4.21: Eindruck in Kupfer (111), Durchmesser ca. 2µm 
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Abb. 4.22 (oben) und 4.23: Eindruck in Kupfer (111), Durchmesser ca. 1,5µm 
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4.2.1.4 (112)-Orientierung 
 
 
 
 
 
Abb. 4.24 (oben) und 4.25: Eindruck in Kupfer (112), Durchmesser ca. 2µm 
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Abb. 4.26 (oben) und 4.27: Eindruck in Kupfer (112), Durchmesser ca. 1,5µm 
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4.2.1.5 Auswertung 
 
   
Abb. 4.28 (l.) und 4.29: Perspektivische Darstellung von Indents in Kupfer (001), (011) 
 
   
Abb. 4.30 (l.) und 4.31: Perspektivische Darstellung von Indents in Kupfer (111), (112) 
 
  
Rasterkraftmikroskopische Aufnahmen von mindestens zwei besonders tiefen 
Eindrücken wurden an jeder der vier unterschiedlichen Probenorientierungen 
durchgeführt und hier dargestellt (Abb. 4.9 bis 4.28). 
 
Jede der vier unterschiedlich orientierten Kupfer-Proben zeigt deutlich eine 
unterschiedliche, symmetrische Ausbildung des in der Probenoberfläche zurück-
gebliebenen Eindrucks und der Verformung der Probenoberfläche um den Eindruck. 
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Dabei zeigen die Proben die zu erwartende vierfache (001), zweifache (011), sechsfache 
(111) und Spiegelsymmetrie (112)  sowohl für die Form des Eindrucks als auch für die 
Ausbildung des Pile-ups. Besonders gut ist dies in den perspektivischen Darstellungen 
der Abbildungen 4.29 bis 4.32 zu erkennen. 
 
Auch kann man in dieser Darstellung erkennen, dass diese sichtbare Symmetrie der 
Verformung um den Eindruck nur aus Pile-up-Anteilen besteht, und Sink-in nicht 
aufgetreten ist. 
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4.2.2 NiAl   
4.2.2.1 (001)-Orientierung 
 
 
 
 
 
Abb. 4.32 (oben) und 4.33: Eindruck in NiAl (001), Durchmesser ca. 2µm 
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Abb. 4.34 (oben) und 4.35: Eindruck in NiAl (001), Durchmesser ca. 3µm 
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4.2.2.2 (011)-Orientierung 
 
 
 
 
 
Abb. 4.36 (oben) und 4.37: Eindruck in NiAl (011), Durchmesser ca. 1,5µm 
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Abb. 4.38 (oben) und 4.39: Eindruck in NiAl (011), Durchmesser ca. 1,5µm 
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4.2.2.3 (111)-Orientierung 
 
 
 
 
 
Abb. 4.40 (oben) und 4.41: Eindruck in NiAl (111), Durchmesser ca. 1,5µm 
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Abb. 4.42 (oben) und 4.43: Eindruck in NiAl (111), Durchmesser ca. 1,5µm 
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4.2.2.4 (112)-Orientierung 
 
 
 
 
 
Abb. 4.44 (oben) und 4.45: Eindruck in NiAl (112), Durchmesser ca. 1,5µm 
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Abb. 4.46 (oben) und 4.47: Eindruck in NiAl (112), Durchmesser ca. 2µm 
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4.2.2.5 Auswertung 
Auf jeder der vier unterschiedlich orientierten NiAl-Proben wurden je zwei große 
Härteeindrücke (Durchmesser ca. 2µm) durchgeführt und rasterkraftmikroskopisch ab-
gebildet (Abb. 4.33 bis 4.48). 
 
An allen acht Abbildungen war  ein deutlicher Sink-In-Effekt in alle Richtungen normal 
zur Indentierungsrichtung erkennbar. Eine unterschiedliche Ausprägung der Form des 
Härteeindrucks oder des Sink-ins um den Eindruck herum – insbesondere abhängig von 
der Kristallsymmetrie – war nicht erkennbar. 
 
Sichtbare Kanten auf der Innenfläche des Indentereindrucks (besonders Abbildungen 
4.38 und 4.46) waren erkennbar, könnten jedoch von einer Facettierung des Indenters 
herrühren und also ein Abbild der Indentergeometrie sein. 
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4.2.3 Fe-3%Si 
4.2.3.1 (001)-Orientierung 
 
 
 
 
 
 
Abb. 4.48 (oben) und 4.49: Eindruck in Fe-3%Si (001), Durchmesser ca. 2µm 
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4.2.3.2 (011)-Orientierung 
 
 
 
 
 
Abb. 4.50 (oben) und 4.51: Eindruck in Fe-3%Si (011), Durchmesser ca. 3µm 
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4.2.3.3 (111)-Orientierung 
 
 
 
 
 
Abb. 4.52 (oben) und 4.53: Eindruck in Fe-3%Si (111), Durchmesser ca. 3µm 
 
 
 
Ergebnisse und Auswertung   104 
 
4.2.3.4 (112)-Orientierung 
 
 
 
 
 
Abb. 4.54 (oben) und 4.55: Eindruck in Fe-3%Si (112), Durchmesser ca. 2µm 
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4.2.3.5 Auswertung 
 
   
Abb. 4.56 (l.) und 4.57: Perspektivische Darstellung von Indents in Fe-3%Si (001), (011) 
 
 
     
Abb. 4.58 (l.) und 4.59: Perspektivische Darstellung von Indents in Fe-3%Si (111), (112) 
 
 
An jeder Fe-3%Si-Probe wurden je eine hochauflösende rasterkraftmikroskopische 
Aufnahme eines besonders tiefen Eindrucks durchgeführt und hier dargestellt (Abb. 
4.49 bis 4.56). 
 
Dabei zeigen die Proben ähnlich wie die Kupferproben (4.2.1) vierfache (001), (011), 
dreifache (111) und Spiegelsymmetrie (112).  
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Ähnlich wie bei den Proben aus Kupfer zeigen sich um den Härteeindruck Pile-up-
Bereiche unterschiedlich starker Ausprägung. Anders als bei den Kupferproben ist 
dieser aber stärker als ein durchgehender Wall (Pile-up) ausgeprägt, der entsprechend 
der kristallographischen Symmetrie der Probe unterschiedlich hoch ist. Besonders gut 
ist dies wieder in den perspektivischen Abbildungen 4.57 bis 4.60 erkennbar. 
 
Auch die Härteeindrücke in der Probenoberfläche zeigen diese Symmetrie.  
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4.2.4 Magnesium 
4.2.4.1 (0001)-Orientierung║ Probennormale 
 
 
 
 
 
Abb. 4.60 (oben) und 4.61: Eindruck in Magnesium, (0001)║PN, Durchmesser ca. 4µm 
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Abb. 4.62 (oben) und 4.63: Eindruck in Magnesium, (0001)║PN, Durchmesser ca. 6µm 
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Abb. 4.64 (oben) und 4.65: Eindruck in Magnesium, (0001)║PN, Durchmesser ca. 7µm 
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4.2.4.2 (0001)-Orientierung ┴ Probennormale 
 
 
 
 
 
Abb. 4.66 (oben) und 4.67: Eindruck in Magnesium, (0001) ┴ PN, Durchmesser ca. 3µm 
 
 
Ergebnisse und Auswertung   111 
 
 
 
 
 
 
 
 
Abb. 4.68 (oben) und 4.69: Eindruck in Magnesium, (0001) ┴ PN, Durchmesser ca. 5µm 
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Abb. 4.70 (oben) und 4.71: Eindruck in Magnesium, (0001) ┴ PN, Durchmesser ca. 4µm 
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4.2.4.3 Auswertung 
Auf Grund der starken Oberflächenstruktur der Proben  waren nur wenige, besonders 
große Härteeindrücke der verschiedenen Körner der polykristallinen Magnesium-Probe 
auswertbar (Abb. 4.61 bis 4.72). 
 
Hiervon wurden je drei von dem Korn mit der sechszähligen Symmetrieachse parallel 
zur Probennormalen [(0001)-Orientierung] sowie drei weitere, bei denen die 
Kristallorientierung orthogonal dazu stand, in feiner Auflösung rasterkraft-
mikroskopisch abgebildet. Die abgebildeten Härteeindrücke hatten Durchmesser 
zwischen 5 und 10µm.  
 
Die Härteeindrücke im (0001)-orientierten Material erscheinen rund und relativ gleich-
mäßig, während die Eindrücke im normal dazu orientierten unrund und symmetrisch 
(nahezu quadratisch, Abb. 4.69 und 4.71) erscheinen. 
 
Auf allen rasterkraftmikroskopischen Aufnahmen sind regelmäßige abwechselnde Pile-
up- und Sink-in-Bereiche um den Eindruck erkennbar.  
 
Dabei zeigt die (0001)-orientierte Probe aber nicht die erwartete sechszählige 
Symmetrie, sondern eine scheinbar dreizählige Symmetrie mit deutlich erkennbaren 
60°-Winkeln in den Pile-Up-Bereichen (insbesondere Abb. 4.61), aber auch eine 
sichtbar unterschiedliche Ausprägung der Pile-Up-Bereiche (zwei starke und eine 
schwächere Ausbildung). 
 
Die Aufnahmen der orthogonal dazu orientierten Probenkörner (die sechszählige 
Symmetrieachse dieser Körner lag parallel zur Probenoberfläche) zeigen eine erwartete 
zweifache Symmetrie, in der sich Pile-up und Sink-in-Bereiche abwechseln. 
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4.3 FEM-Simulation 
 
 
 
Abb. 4.72: FEM-Simulation, Kupfer (001), (011) und (111) – (von l. nach r.) 
 
 
 
Abb. 4.73: Rasterkraftmikroskopische Aufnahmen an Kupferproben (001), (011) und (111) – 
(von l. nach r.) 
 
 
 
 
Abb. 4.74: Perspektivisch dargestellte Schnitte durch die simulierten Eindrücke (Abb. 4.72) 
 
Abb. 4.72 zeigt die Ergebnisse der Berechnungen der Finite-Elemente-Simulation als 
Höhenprofil (Graustufen linear über die z-Achse skaliert. Deutlich erkennbar sind die 
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vierfache, zweifache und sechsfache Symmetrie der (001)-, (011)- und (111)-
orientierten Probenebenen der simulierten Kupferproben. 
 
Während die Simulation der (001)- und (111)-orientierten Ebenen deutlich einen 
geschlossenen Pile-up-Ring um den Eindruck zeigt, scheint die Probenoberfläche der 
(011)-Ebene nur in bestimmten Zonen abhängig von der kristallographischen 
Orientierung aufgeworfen worden zu sein. 
 
Zum Vergleich zeigt Abb. 4.73 noch einmal die rasterkraftmikroskopischen 
Abbildungen der Oberfläche von indentierten Kupferproben entsprechender 
Orientierung. Deutlich erkennbar gibt es eine gute Übereinstimmung der Symmetrien 
wie auch der Pile-up-Bereiche zwischen Simulation und Experiment. 
 
Abb. 4.74 zeigt die Bereiche plastischer Verformung nach der Entlastung als Schnitt 
durch die FEM-simulierten Härteeindrücke.  
 
In keiner der Abbildungen sind Sink-in-Bereiche erkennbar. 
Diskussion   116 
 
5. Diskussion 
5.1 Größeneffekt (‚Indentation Size Effect’) 
Die bei den an allen Proben über einen großen Bereich von Eindringtiefen ermittelten 
E-Moduli waren ausnahmslos von der Eindringtiefe unabhängig (Abb. 4.2, Abb. 4.4 
und Abb. 4.6).  
Nur im Falle der polykristallinen Magnesiumprobe (Abb. 4.7 und 4.8) konnte ein 
relevanter Unterschied zwischen den E-Modul-Werten von Körnern unterschiedlicher 
Orientierung (Werte zwischen unter 40 und über 50 GPa) gefunden werden. 
 
Bei den als erstes untersuchten Kupferproben (Abb. 4.1) zeigte sich keine Abhängigkeit 
der gemessenen Härte von der Orientierung der Probe, dafür jedoch eine Abhängigkeit 
der Härtewerte von der Eindringtiefe: Für große Eindringtiefen (größer 200nm) wurde 
eine konstante Härte von etwa 0,5 GPa gemessen, die mit abnehmender Eindringtiefe 
zunehmend stieg.  
 
Dies passt tendenziell zu dem von Nix und Gao dazu aufgestellten Modell (Nix 1998) 
des Größeneffekts bei der Härteindentierung (Identation Size Effect) nach den Gesetzen 
der Dehnungsgradientenplastizität (Strain Gradient Plasticity). 
 
Extreme Härtewerte wie auch Ausreißer in der Messung des E-Moduls bei besonders 
kleinen Eindringtiefen können dabei durch Messfehler oder eine für sehr kleine 
Eindringtiefen die Indenterspitze ungenügend abbildende Indenterflächenfunktion 
verursacht worden sein. 
 
Ähnlich dazu zeigten auch die Härtemessungen an Fe-3%Si ein Abfallen der Härte mit 
zunehmender Eindringtiefe. Zusätzlich konnte eine insgesamt niedrigere Härte der 
(001)-Orientierung im Vergleich zu den anderen drei Probenorientierungen beobachtet 
werden (Abb. 4.5). 
 
Im Gegensatz zu den Kupferproben zeigten die Proben aus NiAl (Abb. 4.3) und 
Magnesium (Abb. 4.7) eine Abhängigkeit der Härte von der Orientierung mit Werten 
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zwischen 5,8 GPa [(011)-Orientierung] und 6,8 GPa [(112)-Orientierung] bei NiAl und 
zwischen 1,3 GPa und 1,7 GPa [(0001)-Orientierung] bei Magnesium.  
 
Im Gegensatz zu den Proben aus Kupfer und Fe-3%Si  zeigten die Proben aus NiAl und 
Magnesium insgesamt keinen erkennbaren Größeneinfluss auf die Härtewerte 
(Indentation Size Effect), sondern konstante Härtewerte über den gesamten 
Eindringtiefenbereich. 
 
Mit dem Modell der Strain Gradient Plasticity von Nix und Gao (Nix 1998) ist nicht zu 
erklären, dass der Indentation Size Effect an den Kupfer- und Fe-3%Si-, nicht aber an 
den NiAl- oder Magnesiumproben auftrat. 
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5.2 Orientierungsabhängigkeit 
Die untersuchten kubisch-flächenzentrierten (Kupfer) und kubisch-raumzentrierten (Fe-
3%Si) Proben zeigten deutliche symmetrische Pile-up-Effekte abhängig von ihrer 
kristallographischen Orientierung: Die (001)-Ebenen der beiden Werkstoffe zeigten 
Pile-up mit vierfacher Symmetrie, die (011)-Ebenen mit zweifacher Symmetrie und die 
(112)-Ebenen mit Spiegelsymmetrie. Die (111)-Ebene zeigte entsprechend der Symme-
trie des Probenmaterials bei Kupfer eine sechszählige, bei Fe-3%Si eine dreizählige 
Symmetrie. 
 
Frühere Arbeiten (Chaudhri 1988; Nix 1997; Pharr 1992) nahmen an, dass das 
Auftreten von Pile-up- und Sink-in-Bereichen primär vom Verfestigungsverhalten und 
der Vorverformung des indentierten Probenwerkstoffs abhängt. Danach wäre bei 
Werkstoffen mit einer hohen Verfestigungsrate und ohne Vorverformung eine große 
Ausbreitung des Bereichs der plastischen Verformung in der Probenebene zu erwarten, 
was zu einem Sink-in-Effekt im Bereich um den Härteeindruck führen sollte. Vorver-
formte (verfestigte) Werkstoffe sollten im Gegensatz dazu eine lokalisierte Zone 
plastischer Verformung um den Eindruck ausbilden, und somit einen klaren Pile-up-
Effekt zeigen. 
 
Die Ergebnisse dieser Arbeit waren zunächst nicht mit den Ergebnissen der genannten 
Veröffentlichungen zu erklären. Aber auch andere Veröffentlichungen berichten von 
Pile-up- statt der erwarteten Sink-in-Effekte bei Härteversuchen an Kupfer (Lim 1999, 
2002a, 2002b; Lui 2001; McElhaney 1998). 
 
Die in dieser Arbeit untersuchten Proben zeigten ausschließlich Pile-up-Effekte. Diese 
Pile-up-Effekte waren abhängig von der kristallographischen Orientierung der inden-
tierten Probenoberfläche, lokalisiert um den Eindruck, und zeigten eine kristallo-
graphische Charakteristik (Symmetrieeffekte), die typisch für die Kristallsymmetrie der 
jeweiligen Probe war. 
Daher konnte angenommen werden, dass die Verformung in den indentierten Proben 
lokal stattfindet und hauptsächlich auf den primären Gleitsystemen der jeweiligen 
Kristallstrukturen stattfindet (Wang 2000). 
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Die gesamte Verformung bewegt sich dabei entlang einer begrenzten Zahl aktiver 
Gleitsysteme. Materialbewegung auf diesen Gleitsystemen führt dann zu den lokalen 
Aufhäufungen von Probenmaterial an der Probenoberfläche (Pile-up). 
 
5.2.1 Kupfer 
Die primären Gleitsysteme des kubisch-flächenzentrierten Werkstoffs (Kupfer) sind die 
{111} Gleitebenen und <110> Gleitrichtungen. Durch die Aktivierung dieser primären 
Gleitsysteme wird Material parallel zu den Gleitebenen verschoben. Zusätzliches 
Probenmaterial sollte dadurch an der Schnittfläche dieser Gleitebenen mit der Proben-
berfläche austreten und eine Erhöhung der Probenoberfläche (Pile-up) bewirken. 
 
Die indentierte (001)-Probenoberfläche schneidet die primären Gleitebenen (111) und 
( 111 ) entlang der kristallographischen Richtungen [ 1 10] und [110]. Diese beiden 
<110> Vektoren schließen einen 90°-Winkel ein und bilden so auf der Probenoberfläche 
eine vierfache Symmetrie von Pile-up-Effekten.  
 
Entsprechend schneiden die primären Gleitebenen (1 1 1) und (11 1 ) die indentierte 
(011)-Probenoberfläche entlang der kristallographischen Richtungen [21 1 ] und [2 1 1]. 
Diese bilden auf der Probenoberfläche eine zweifache Symmetrie und schließen einen 
Winkel von 70,5° ein.  
 
Die Oberfläche der (111)-Probe schneidet die Gleitebenen ( 1 11), (1 1 1) und (11 1 ) 
entlang der Richtungen [0 1 1], [10 1 ] und [ 1 10]. Diese schließen jeweils einen 60° 
Winkel ein und ergeben eine sechsfache Symmetrie. 
 
Die Oberfläche der (112)-Probe schneidet die Gleitebenen (111), ( 1 11) und (1 1 1) 
entlang der Richtungen [ 1 10], [ 1 3 2] und [31 2]. Diese schließen einen Winkel von 
44,4° und 67,8° ein und bilden eine spiegelsymmetrische Anordnung. 
 
Für alle vier Probenorientierungen ergibt sich eine hervorragende Übereinstimmung 
dieses Effekts mit den rasterkraftmikroskopischen Aufnahmen. 
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5.2.2 NiAl 
Die primären Gleitsysteme der kubisch-primitiven Metalle (hier: NiAl) sind 
{001}<100>.  
 
Die Gleitebene (001) ist parallel zur Probenoberfläche der (001)-Probe, die Gleitebenen 
(100) und (010) schneiden die Probenoberfläche in den kristallographischen Richtungen 
[010] und [ 1 00]. Diese beiden Richtungen schließen einen 90°-Winkel ein und bilden 
in der Ebene der Probenoberfläche eine vierfache Symmetrie.  
 
Die Oberfläche der (011)-Probe schneidet dieselben Gleitebenen in [01 1 ] und [ 1 00], 
die ebenfalls eine vierfache Symmetrie bilden.  
 
Die Oberfläche der (111)-Probe schneidet alle drei Gleitebenen (100), (010) und (001) 
in [01 1 ], [ 1 01] und [1 1 0] und bildet so eine sechsfache Symmetrie. 
 
Die Oberfläche der (112)-Probe schneidet die drei Gleitebenen in [02 1 ], [ 201] und 
[1 1 0], die Winkel von 78,5° und 50,8° einschließen und spiegelsymmetrisch sind. 
 
Für die (001)-Probe stehen die Gleitebenen (100) und (010) jedoch senkrecht zur 
Probenoberfläche. Ein Gleiten entlang dieser Ebenen genau entgegen der 
Belastungsrichtung des Indenters ist daher nicht zu erwarten. 
 
Bei den rasterkraftmikroskopischen Untersuchungen (Abbildungen 4.33 bis 4.48) zeigt 
sich aber für alle vier Probenorientierungen gleichermaßen ein Sink-in-Verhalten ohne 
erkennbare Symmetrie um den gesamten Eindruck. 
 
Eine mögliche Erklärung für das Auftreten von Sink-in- anstatt von Pile-up-Effekten 
liegt in der hohen Verfestigungsrate und der geringen Vorverformung des NiAl-
Werkstoffs. Eine schnelle Verfestigung des Bereichs um den Indentor während des 
Versuchs führt dazu, dass die Verformung in weiter vom Eindruck entfernt Bereiche 
getragen wird. Das Fehlen einer symmetrischen Struktur des Härteeindrucks kann so 
aber nicht erklärt werden. 
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Ursache für die erkennbare leichte Facettierung der Härteeindrücke ist wahrscheinlich 
die bei der Herstellung unvermeidbare Facettierung der verwendeten konischen Inden-
terspitze. 
 
5.2.3 Fe-3%Si 
Die primären Gleitsysteme des kubisch-raumzentrierten Fe-3%Si sind die Gleitsysteme 
{110}< 111> sowie {112}<111>. Die Aktivierung der jeweiligen Gleitsysteme ist dabei 
abhängig von der Zusammensetzung des Werkstoffs sowie von der Umformtemperatur.  
 
Welche Gleitsysteme beim vorliegenden Werkstoff bei Raumtemperatur vorwiegend 
aktiviert werden, war im Vorfeld unbekannt. 
 
Bei Aktivierung der {110}-Gleitebenen wird die Probenoberfläche einer (001)-Probe 
von den sechs Gleitebenen (101); ( 1 01); (011); (0 1 1); (110) und ( 1 10) geschnitten. 
Die kristallographischen Richtungen dieser sechs Schnittlinien sind [100], [010], [110] 
und [ 1 10] – diese Schnittlinien bilden zusammen auf der Probenoberfläche eine 
achtzählige Symmetrie.   
 
Da die beiden Gleitebenen (110) und ( 1 10) jedoch senkrecht auf der Probenebene (001) 
stehen, ist nicht mit einer Aktivierung der Gleitsysteme dieser Gleitebenen zu rechnen. 
Die verbleibenden Schnittlinien  [100] und [010] bilden eine vierzählige Symmetrie. 
 
Bei Aktivierung der {112]-Gleitebenen wird dieselbe (001)-Probenoberfläche 
entsprechend von 12 Gleitebenen in den kristallographischen Richtungen [110], [ 1 10], 
[120], [ 1 20], [210] und [2 1 0] geschnitten. Diese bilden ebenfalls eine vierzählige 
Symmetrie. 
 
Diese Schnittlinien und Symmetrien aller vier Probenorientierungen für die beiden Fälle 
der Aktivierung der {110}- und {112}-Gleitebenen sind im Folgenden in Tabelle 5.1 
zusammengefasst: 
 
 
 
Diskussion   122 
 
 Probenorientierung 
 (001) (011) (111) (112) 
[100]; [010] 
[110]; [1 1 0] 
[100] 
[1 1 1]; [11 1 ] 
[ 1 10]; [10 1 ]; [0 1 1] 
[11 2]; [1 21]; [ 211] 
[ 1 10] 
[11 1 ] 
[1 3 1]; [ 3 11] 
{1
10
}<
11
1>
 
achtfach  
(vierfach) zweifach zwölffach Spiegelsymmetrie 
[110]; [ 1 10] 
[120]; [ 1 20] 
[210]; [2 1 0] 
[01 1 ] 
[11 1 ]; [1 1 1] 
[31 1 ]; [3 1 1] 
[ 1 10]; [10 1 ]; [0 1 1] 
[12 3 ]; [1 3 2]; 
[ 3 21]; [ 3 12] 
[2 3 1]; [21 3 ] 
[11 1 ] 
[1 1 0] 
[02 1 ]; [20 1 ] 
[ 3 11]; [1 3 1] 
 [ 3 5 1 ]; [5 3 1 ] 
[51 3 ]; [15 3 ] 
G
le
its
ys
te
m
 
{1
12
}<
11
1>
 
vierfach zweifach dreifach Spiegelsymmetrie 
 
Tab. 5.1: Kristallographische Schnittlinien und Symmetrie nach Gleitsystem und 
Probenorientierung 
 
 
Die zu erwartenden Symmetrien auf den (001)-, (011)- und (112)-Probenoberflächen 
gleichen sich für die primären Gleitsysteme {110}<111> und {112}<111>. Außerdem 
stimmen diese Symmetrien sehr gut mit den beobachteten Pile-up-Strukturen auf den 
Proben überein (Abbildungen 4.57, 4.58 und 4.60) 
 
Im Fall der Probenorientierung (111) ist jedoch bei Aktivierung der {110}<111>-
Gleitsysteme eine zwölffache Symmetrie zu erwarten, im Falle der Aktivierung der 
{112}<111> jedoch eine dreizählige Symmetrie (kristallgraphische Richtungen [ 1 10], 
[10 1  und [0 1 1] sowie jeweils um 19,1° mit und gegen den Uhrzeigersinn verdrehte 
weitere Schnittlinien).  
 
Ein Vergleich mit Abbildung 4.59 zeigt auf der (111)-Probe eine deutliche dreizählige 
Symmetrie von zueinander leicht versetzten Pile-Up-Bereichen, die sehr gut zu den 
erwarteten Pile-Up-Effekten aktivierter {112}<111>-Gleitsysteme passt. 
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5.2.4 Magnesium 
Mit einem Wert von 1,623 verfügt das in dieser Arbeit untersuchte Magnesium über ein 
c/a-Verhätnis, das sehr nah am Wert 1,633 eines idealen dichtestgepackten hexagonalen 
Gitters liegt. Daher ist bei der Verformung von Magnesium primär Gleitung entlang der 
drei Gleitsysteme (0001)<11 20> in der Basisebene zu erwarten. 
 
Bei den Probenkörnern, deren (0001)-Richtung in der Ebene der Probenoberfläche lag, 
schneidet die Basisfläche die Probenoberfläche nur entlang einer kristallographischen 
Richtung (11 20). Dies stimmt gut mit den aufgenommenen Topologien (besonders 
Abb. 4.70) überein, in denen Pile-up um den Eindruck nur an zwei gegenüberliegenden 
Bereichen gefunden wurde. 
 
Bei dem (0001)-orientierten Probenkorn liegt die Basisebene des hexagonalen Gitters in 
der Ebene der Probenoberfläche. Die (0001)<1120> Gleitsysteme können daher nicht 
aktiviert werden.  
 
Da das c/a-Verhältnis des Magnesiums unter dem Wert von 1,633 liegt, ist aber 
zusätzlich eine Gleitung auf den Prismenebenen Typ I {10 1 0}<11 20> und 
{10 1 0}<0001> sowie auf den Prismenebenen Typ II {11 20}<0001> sowie auf den 
Pyramidalebenen erster Ordnung {10 1 1}<11 20> und zweiter Ordnung {11 22}<11 23>  
möglich. Zusätzlich kann die Zwillingsbildung auf den Pyramidalebenen zweiter 
Ordnung einen Beitrag zur Verformung liefern (Vogel 2002). 
 
Insgesamt ist eine Abschätzung der aktivierten Gleitsysteme der (0001)-orientierten 
Probe daher kaum möglich. 
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5.3 FEM-Simulation 
Proben aus Kupfer der drei Orientierungen (001), (011) und (111) wurden in einer 
elastisch-plastischen Kristallplastizitäts-FEM-Simulation genau so abgebildet, wie der 
konische, sphärisch abgerundete Indenter, der als steifer Körper angenommen wurde.  
Die so simulierten Härteeindrücke zeigten eine Topologie der Probenoberflächen nach 
dem Eindruck, die in hervorragender Übereinstimmung mit den mittels Rasterkraft-
mikroskopie gemessenen Topologien steht: 
 
 
 
Abb. 5.1: FEM-Simulation, Kupfer (001), (011) und (111) – (von l. nach r.) 
 
 
 
Abb. 5.2: Rasterkraftmikroskopische Aufnahmen an Kupferproben (001), (011) und (111) – 
(von l. nach r.) 
 
Die Simulation zeigte ebenso wie die Experimente ausschließlich Pile-up-Effekte, und 
diese lokalisiert um den Eindruck in Bereichen, die vier- (001), zwei- (011) und 
dreizählige (111) Symmetrien bildeten.  
 
Die Ergebnisse der FEM-Simulation untermauern damit die Vorstellung der lokalen 
Verformung auf primären Gleitsystemen um den Härteeindruck. 
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6. Zusammenfassung 
Kubisch-primitive (NiAl), kubisch-raumzentrierte (Fe-3%Si) und kubisch-flächen-
zentrierte (Kupfer) Einkristalle der Orientierungen (001), (011), (111) und (112) sowie 
eine hexagonalen Magnesiumprobe mit (0001)- und orthogonal dazu orientierten 
Körnern wurden hergestellt, präpariert und mittels eines Nanohärtemesssystems 
(Hysitron TriboScope) untersucht. 
 
Härteeindrücke unterschiedlicher Tiefe wurden eingebracht und für jeden Eindruck 
wurden Härte und E-Modul bestimmt. Von ausgesuchten großen Eindrücken wurde die 
Topologie mittels Rasterkraftmikroskopie gemessen und dargestellt. 
 
Für drei der Proben (Kupfer (001), (011) und (111)) wurde zudem eine kristallplastische 
elastisch-plastische FEM-Simulation des Härteeindrucksversuchs durchgeführt. 
 
Die gemessenen E-Moduln aller Proben waren von der Eindringtiefe des Härteindenters 
und – mit Ausnahme der Magnesiumproben – auch von der Probenorientierung unab-
hängig. 
 
Bei den Fe-3%Si- und Kupferproben konnte ein ausgesprochener Größeneinfluss 
(Indentation Size Effect, ISE), also ein Ansteigen der gemessenen Härte mit 
abnehmender Eindringtiefe bei allen Probenorientierungen beobachtet werden.  
 
Bei Proben aus NiAl und Magnesium konnte dieser Größeneinfluss jedoch nicht 
nachgewiesen werden. 
 
Dafür variierten bei diesen beiden Werkstoffen (NiAl, Magnesium) die gemessenen 
Härtewerte mit der Probenorientierung. Auch bei den Proben aus Fe-3%Si konnte ein 
abweichender Härtewert der (001)-Orientierung von den anderen untersuchten 
Probenorientierungen beobachtet werden. 
 
Im Gegensatz dazu zeigten alle untersuchten Orientierungen der Kupferproben 
übereinstimmende Härtewerte. 
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Eine Erklärung für das Auftreten des ISE in Kupfer und Fe-3%Si und das Fehlen des 
ISE in NiAl- und Magnesiumproben konnte nicht gefunden werden. 
 
Alle Proben aus Kupfer, Fe-3%Si und Magnesium zeigten rasterkraftmikroskopisch 
sichtbar gemachte starke Pile-up-Effekte um den Härteeindruck. Bei den NiAl-Proben 
konnte dieser Effekt jedoch nicht beobachtet werden.  
 
Das Auftreten dieses Effektes in den kubisch-raumzentrierten, kubisch-
flächenzentrierten und hexagonalen Kristallsystemen konnte mit der Aktivierung 
primärer Gleitsysteme beim Härteversuch, dem Materialtransport entlang der 
Gleitebenen und dem Aufhäufen von Probenmaterial an den Schnittgeraden zwischen 
Probenoberfläche und Gleitebene erklärt werden.  
 
Zudem konnte aus den bei den Fe-3%Si-Proben gefundenen Pile-Up-Strukturen auf 
eine Aktivierung der Gleitsysteme {112}<111> geschlossen werden. 
 
Die Ergebnisse der FEM-Simulation zeigten eine hervorragende Übereinstimmung mit 
den rasterkraftmikroskopischen Aufnahmen der entsprechenden Kupfer (001)-, (011)- 
und (111)-Proben und bestätigt damit das Modell des Materialtransports entlang der 
primären Gleitsysteme.  
 
Für das Nichtauftreten dieses Effektes bei kubisch-primitiven NiAl-Proben konnte keine 
Erklärung gefunden werden. 
 
Zusammenfassung  127 
 
Summary 
Simple cubic (NiAl), body-centered cubic (Fe-3%Si) and face-centered cubic (copper) 
single crystals of the orientations (001), (011), (111) and (112) as well as hexagonal 
magnesium samples with (0001)- and orthogonal oriented grains were produced, 
prepared and investigated by the means of a nano-hardness measurement system 
(Hysitron TriboScope). 
 
Hardness indents of different depths were performed and the hardness and Young’s 
modulus were determined for each one. The topologies of selected large indents were 
measured and visualized using atomic force microscopy. 
 
For three of the samples (copper (001), (011) und (111)), a crystal plasticity elasto-
plastic FEM simulation of the nano-hardness indentation experiment was performed. 
 
The measured Young’s modulus values of all samples were independent of the 
indentation depth and – with the exception of the magnesium samples – also of the 
sample orientation. 
  
For the Fe-3%Si and copper samples a clear indentation size effect (ISE) – an increase 
of the measured hardness with decreasing indentation depth – could be observed for all 
sample orientations. 
  
For samples made from NiAl and magnesium this size effect could not be shown. 
  
Instead, for these materials (NiAl, magnesium) the measured hardness value varied 
depending on the sample orientation. Furthermore, for the Fe-3%Si samples a different 
hardness value of the (001) orientation compared to the other investigated sample 
orientations was observed. 
 
In contrast to this all orientations of the copper samples show matching hardness values. 
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An explanation for the appearance of an ISE in copper and Fe-3%Si and the absence of 
the ISE in NiAl and magnesium samples could not be found. 
 
All copper, Fe-3%Si, and magnesium samples showed strong pile-up effects around the 
hardness indent made visible using atomic force microscopy. This effect could not be 
found on the NiAl samples, though. 
 
The appearance of this effect in the body-centered and face-centered cubic as well as the 
hexagonal crystal system could be explained with the activation of primary glide 
systems, the material transport along the gliding plains, and the pile-up of sample 
material on the cutting line of the sample surface and the gliding plain.   
 
Furthermore, from the pile-up structures on the Fe-3%Si samples an activation of the 
gliding system {112}<111> could be deduced. 
 
The results of the FEM simulation showed excellent agreement with the atomic force 
microscopy images of the corresponding (001), (011) and (111) copper samples and 
thereby confirms the model of material transport along primary gliding systems.  
 
No explanation could be found for the absence of this effect in the simple cubic NiAl 
samples. 
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Berufserfahrung
09/1995 – 04/1996 
 
 
03/1997 – 12/1998 
 
 
06/1999 – 08/1999 
 
 
09/1999 – 05/2000 
 
 
06/2000 – 05/2003 
 
 
07/2002 – 12/2003 
 
 
06/2003 – 08/2006 
 
 
seit 09/2006 
Studentische Hilfskraft 
Gemeinschaftsinstitut für Elektronenmikroskopie, RWTH Aachen 
 
Studentische Hilfskraft  
Institut für Metallkunde und Metallphysik, RWTH Aachen 
 
Stipendiat 
Institut für Materialphysik und Werkstoffprüfung, TU Wien 
 
Wissenschaftlicher Mitarbeiter 
Institut für Materialphysik, Universität Wien 
 
Wissenschaftlicher Mitarbeiter 
Max-Plank-Institut für Eisenforschung, Düsseldorf 
 
Freier Mitarbeiter 
Informationszentrum Stahl, Stahlinstitut VDEh, Düsseldorf 
 
Betriebsingenieur Qualitätsstelle 
Vallourec & Mannesmann Deutschland, Werk Zeithain 
 
Qualitätsingenieur  
Advanved Micro Devices (AMD), Dresden 
 
Schulung und Weiterbildung 
Interne Schulungen 
 
10/2004 
 
11/2004 
 
Externe Weiterbildungen 
 
03/2004 
 
04/2004 
 
05/2004 
 
11/2004 
 
06/2005 
 
07/2005
 
 
Seminar Visualisierung und Präsentationstechnik 
 
Betriebswirtschaftliche Grundlagen für Führungskräfte 
 
 
 
Meisterlehrgang, Berufsgenossenschaft Metall 
 
Tagesseminar Grundlagen ISO 9001, TEQ GmbH 
 
Lehrgang interner Qualitätsauditor, RKW Sachsen 
 
Seminar Prüfmittelbeauftragter, TEQ GmbH 
 
Seminar Qualitätsbeauftragter, TEQ GmbH 
 
Marga Kongress, european school of management and technology
 
Fremdsprachen 
Englisch 
 
Dänisch 
 
Portugiesisch
Verhandlungssicher 
 
Fundierte Grundkenntnisse 
 
Grundkenntnisse
 
EDV-Kenntnisse 
Betriebssysteme 
 
Anwendersoftware 
 
 
Umfangreiche Kenntnisse mit Windows-Betriebssystemen 
 
Sehr gute Anwenderkenntnisse der gängigen Officeprogramme; 
Grundkenntnisse SAP 
 
Sonstiges 
05/1990 – 08/1998 Mitglied der Freiwilligen Feuerwehren Essen und Aachen  
(Ersatzdienst) 
